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Abstract 
 
Oxides of the perovskite structure as BSCF are well known for their ability to 
accommodate large deviations from the ideal stoichiometry of a perovskite ABO3. This 
leads to many interesting properties of these materials, such as superconductivity and 
high oxygen permeability, whereas these properties are also highly dependent on the 
surrounding oxygen partial pressure and temperature. In this family of materials, BSCF 
stands out as it accommodates an extremely high oxygen nonstoichiometry δ which 
leads to one of the highest oxygen permeation rate know thus far. This makes BSCF a 
promising candidate for industrial application as material for oxygen separation 
membranes. Unfortunately, BSCF tends to decompose into a hexagonal polymorph of 
the perovskite structure at typical application temperatures of 800 °C, which could pose 
problems for an long term industrial application. 
In this work, two central questions were tackled: On the one hand, the question 
how the electronic compensation of the oxygen nonstoichiometry is achieved, on the 
other hand the nature of the decomposition of BSCF into a hexagonal phase. 
The electronic compensation was investigated by means of in situ X-Ray 
Absorption Spectroscopy, where the valence states of Co and Fe were determined as a 
function of oxygen partial pressure and temperature. It has been found that the charge 
compensation of the high oxygen nonstoichiometry is mainly achieved by the reduction 
of Co, and the further dependence of the valence states on temperature and oxygen 
partial pressure is very complex. Additionally it has been found that the charge 
compensation of the charge left behind by removed oxygen is not only done be 
reduction of the B-site cations Co and Fe, but also that the valence of oxygen changes 
during that process. A semiempiric band structure model has been suggested to describe 
this behaviour.  
The decomposition of BSCF has been investigated by means of X-Ray 
Diffraction and Electron Microscopy. The quantitative evaluation of the X-Ray 
Diffraction data as a function of annealing time at 800 °C yielded the decomposition 
kinetics which shows that BSCF decomposes into a two phase mixture following and 
Avrami type of kinetics. The equilibrium composition of the two phase mixture is very 
close to 1:1. The electron microscopic investigations showed that the cation 
stoichiometries relative to the parent material changed in the product phases; the 
resulting cubic phase is depleted of Ba and Co, leading to an enrichment of Ba and Co 
in the hexagonal phase. This is in accordance with expectations, as Ba(Fe,Co)O3 
favours hexagonal polymorphs of the perovskite structure whereas Sr(Fe,Co) mostly 
crystallizes in the cubic structure. Furthermore the electron microscopic investigations 
showed that the hexagonal phase is predominantly formed at the grain boundaries which 
is in accordance with the kinetics found fort the decomposition.  
Diese Arbeit wurde unter der Leitung von Prof. Dr. M. Martin am Institut für 
Physikalische Chemie der RWTH-Aachen durchgeführt und wurde teilweise durch das 
Projekt MEM-OXYCOAL des BMWi und der HGF-Allianz „MEM-BRAIN“ gefördert. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
„There is a theory which states if ever anyone discovers exactly what the 
universe is for and why it is here, it will instantly disappear and be replaced by 
something even more bizarre and inexplicable.” 
 
 “There is another theory which states that this has already happened.” 
(Douglas N. Adams) 
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1. Einleitung 
1.1. Elektrische Leitfähigkeit 
Durch die Elektrifizierung der Welt Mitte des 19. Jahrhunderts ist die Suche 
nach Materialien, welche den elektrischen Strom leiten, immer mehr in den 
Vordergrund gerückt. Elektrische Leitfähigkeit weist ein Material dann auf, wenn in 
diesem Material Ladungsträger vorhanden sind, welche mobil sind und sich so mehr 
oder weniger frei durch den Leiter bewegen können. Jede mobile Spezies trägt dabei zur 
Leitfähigkeit bei, so dass die Gesamtleitfähigkeit σ als Summe der Teilleitfähigkeiten 
der einzelnen Spezies i ausgedrückt werden kann: 
 
 
∑σ=σ
i
i  (1.1) 
 
Gl. (1.2) zeigt den Zusammenhang zwischen der Teilleitfähigkeit σι und den 
Leitungseigenschaften des Ladungsträgers i. 
 
 iiii cuFz=σ  (1.2) 
 
Die Teilleitfähigkeit ist also proportional zur Beweglichkeit u, der Ladungszahl z und 
der Konzentration c der am Ladungstransport beteiligten Spezies i. Zur Leitfähigkeit 
beitragende Spezies können dabei nicht nur Elektronen oder Elektronenlöcher sein, 
sondern alle geladenen Spezies, darunter auch Ionen im Festkörper. 
Die Beweglichkeit ui ist eine Stoffeigenschaft, welche durch die Nernst-
Einstein-Beziehung ausgedrückt werden kann: 
 
 
Tk
ezD
u
B
ii
i =  (1.3) 
 
Hierin ist Di der Diffusionskoeffizient und zi die Ladungszahl der Spezies i. 
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1.2. Ionenleitung in Festkörpern 
Michael Faraday führte 1833 Experimente an ionischen Festkörpern durch, in 
denen Beispielsweise Kochsalz und Bleiiodid Kristalle als nicht leitfähig befunden 
wurden.1 In der gleichen Reihe untersuchte Faraday Silbersulfid (Ag2S) und stellte 
dabei fest, dass die Leitfähigkeit durch Erhöhen der Temperatur gesteigert werden 
konnte, was entgegen den bisherigen von Humphry Davy gemachten Beobachtungen2 
zum Einfluss von Wärme auf die Leitfähigkeit von Metallen stand. 1851 griff Hittorff 
Faradays Untersuchungen auf und trennte die Leitfähigkeitsmechanismen des Ag2S in 
einen metallischen und einen „elektrolytischen“ Teil, und beschrieb somit erstmals das 
Verhalten eines festen Mischleiters.3 
Die erste große Anwendung eines festen Elektrolyten lieferte Walter Nernst mit 
der nach ihm benannten und 1897 patentierten „Nernst-Lampe“.4 Als Elektrolyt 
verwendete Nernst zunächst verschiedene Materialien wie Tonerde (Na2O*11 Al2O3), 
Magnesiumoxid (MgO) oder Kalk (CaO), kam aber später auf ein Gemisch von ZrO2 
und Seltenerdoxiden. Dabei stellte sich eine Mischung von 85 % ZrO2 und 15 % Y2O3 
als besonders günstig heraus, welche den Namen „Nernst-Masse“ bekam5 und bis heute, 
wenn auch in veränderter Zusammensetzung, ein weites Anwendungsgebiet wie z. B. 
als Elektrolyt in Festelektrolytbrennstoffzellen6, 7 oder der Lambdasonde8 findet. Da die 
Substitution von ZrO2 durch Y2O3 in der Fluoritstruktur des ZrO2 zusätzlich zum 
Einfluss auf die Sauerstoffionenleitfähigkeit die kubische Fluoritstruktur des ZrO2 
stabilisiert wird dieses Material als Yttrium stabilisiertes Zirkonoxid (YSZ) bezeichnet. 
 Es dauerte von der ersten Beschreibung bis zur Aufklärung der Wirkungsweise 
der Nernstmasse noch 40 Jahre, nach denen Wagner 1943 die Leitfähigkeit bei hohen 
Temperaturen auf die Existenz von Sauerstoffleerstellen zurückführte.9 Wagner bezog 
sich dabei zunächst auf die von Frenkel10 gemachte Aussage, dass in einem ungestörten, 
perfekten Kristallgitter Migration von Ionen nicht möglich ist.  
Am Beispiel vom System CeO2 + La2O3 zeigte Zintl11, dass durch den Einbau 
von La2O3 in das CeO2-Kristallgitter Sauerstoffleerstellen entstehen. Wagner zog 
daraufhin die Analogie zum isostrukturellen  ZrO2 + Y2O3 und deutete die durch 
Beimengung von Y2O3 erhöhte Leitfähigkeit des ZrO2 durch einen Leitungs-
mechanismus über Sauerstoffleerstellen bzw. Sauerstoffionen, den er wie in Abbildung 
1.1 skizziert hat. In dieser Abbildung zeigt Wagner die Wanderung der O2--Ionen durch 
das Oxid und beschreibt dabei gleichzeitig die Vorgänge an der Oberfläche des 
Festkörpers, an dem der Sauerstoff aus der Umgebungsluft ein- bzw. ausgebaut wird. 
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Abbildung 1.1: Mechanismus des Ladungstransports über Sauerstoffionen in einem oxidischen Feststoff 
nach Wagner9 
 
Wagner bediente sich bei der Beschreibung der Kathoden- und Anodenreaktion 
noch der damals üblichen Schreibweise für chemische Reaktionen, die jedoch die 
Beteiligung von Defektstellen außer acht lässt. Eine einheitliche Schreibweise für 
Reaktionen unter Beteiligung von Defekten schlugen Kröger und Vink 1956 vor.12 
Dabei werden alle an der Reaktion beteiligten Spezies zusätzlich zu der Ladung auch 
mit dem Platz im Kristallgitter bezeichnet. Die allgemeine Form ist CSM , wobei M die 
Spezies, C die Ladung relativ zu der Ladung des besetzten Platzes und S den Platz im 
Kristallgitter angibt. Die Ladung wird dabei, um nicht mit absoluten Ladungen 
verwechselt zu werden mit •  für relativ positiv, / für relativ negativ und x für neutral 
markiert. Als neue Strukturelemente kommen Leerstellen im Kristallgitter hinzu, 
welche mit CSV  bezeichnet werden, und Spezies auf Zwischengitterplätzen, die mit dem 
Subskript i markiert werden. Wendet man diese Kröger-Vink-Notation genannte 
Schreibweise auf die Ein- und Ausbaugleichung von Sauerstoff in einen oxidischen 
Festkörper an, so erhält man für die beiden Elektroden die beiden Reaktionsgleichungen 
 
Anodenreaktion: )Pt(e2(YSZ)V)g(O)YSZ(O /O221xO ++→ ••  (1.4) 
 
und 
 
Kathodenreaktion: (YSZ)O(Pt)e2(YSZ)V(g)O xO/O221 →++ •• . (1.5) 
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Benutzt man diese Schreibweise für die Bildung von Sauerstoffleerstellen im YSZ 
durch Substitution von ZrO2 durch das niedervalentere Y2O3, so erhält man 
 
 
••++ → O
x
O
/
Zr
ZrO
32 V3O2YOY 2  (1.6) 
 
Beim Einbau von Y3+ auf einen Zirkoniumplatz entsteht also pro Formeleinheit Y2O3 
eine Sauerstoffleerstelle, über welche die Sauerstoffionenleitung ermöglicht wird, was 
anhand der Neutralitätsbedingung verdeutlicht werden kann: 
 
 
[ ] [ ]∗∗= O/Zr V2Y  (1.7) 
 
Es soll hier noch ausdrücklich darauf hingewiesen werden, dass 
Sauerstoffleerstellen nicht die einzigen ionischen Defekte sind, die Ladungstransport 
durch einen Festkörper ermöglichen können. Analog zu einer Unterbesetzung des 
Anionenuntergitters können auch Leerstellen im Kationenuntergitter auftreten, über die 
Kationen wandern und so Ladung transportieren können. Das in dieser Arbeit 
untersuchte System ist allerdings hoch sauerstoffdefizitär, und damit die 
Defektkonzentration der Sauerstoffleerstellen ••
OV
c  weit größer als die Konzentration 
von Kationenleerstellen //
AV
c  und ////
BV
c , so dass als einziger signifikanter ionischer 
Ladungsträger Sauerstoffionen bzw. –Leerstellen fungieren. Des weiteren ist die 
Beweglichkeit der Sauerstoffleerstellen ••
OV
u  einige Größenordungen höher als die der 
Kationen //
AV
u  und ////
BV
u , so dass hier auf eine weitere Ausführung zu anderen Defekten 
verzichtet wird. 
 
1.3. Mischleiter 
Bei den bisherigen Betrachtungen wurden die elektronischen Ladungsträger 
vernachlässigt. Zieht man diese zum Gesamtbild des Ladungstransports im Festkörper 
hinzu und schaut sich Abbildung 1.1 das Beispiel des YSZ noch einmal an, ist klar zu 
sehen dass im Falle des Zirkonoxids beim Ein- bzw. Ausbau (vgl. dazu Gl. (1.4) und 
(1.5)) Elektronen beteiligt sind. Im gezeigten Fall werden die Elektronen über einen 
externen Leiter ab- bzw. zugeführt, um aus dem Sauerstoffmolekühl ein Ion zu machen 
und umgekehrt. Die Notwendigkeit hierfür liegt in der sehr geringen Leitfähigkeit für 
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elektronische Ladungsträger im YSZ, wobei diese Eigenschaft für Anwendungen in 
SOFCs zum Beispiel wünschenswert ist, um elektrischen Strom über einen äußeren 
Kreis abzunehmen und zu nutzen. 
Ändert man die Materialeigenschaften so ab, dass elektronische Ladungsträger 
neben den ionischen durch das Material selber fließen können, klassifiziert man diese 
Materialien als sog. Mischleiter oder auch MIEC (aus dem engl. „Mixed Ionic 
Electronic Conductor“). Die Bedingung für eine Anwendung als Mischleiter ist neben 
einer ionischen Leitfähigkeit auch eine signifikante elektronische Leitfähigkeit. 
Da elektronische Defekte generell um ein vielfaches mobiler sind als ionische, 
tritt eine dominierende ionische Leitfähigkeit nur dann auf, wenn die Konzentration an 
ionischen Ladungsträgern (= ionischen Defekten) mehrere Größenordnungen höher ist, 
als die von elektronischen. Die Konzentration von elektronischen Defekten hängt von 
der Größe der Bandlücke ab, eine große Bandlücke führt zu wenigen elektronischen 
Ladungsträgern und damit einer geringen elektronischen Leitfähigkeit. Üblicherweise 
werden Materialien, deren Bandlücke oberhalb von 3 eV liegt als rein ionische Leiter 
klassifiziert.13  
Dass in jedem Kristall im thermodynamischen Gleichgewicht Fehlordnungen 
vorhanden sind, wurde von Jost14 und Schottky15 gezeigt. Die geringe Konzentration 
dieser intrinsischen Defekte geht jedoch mit einer nur kleinen Leitfähigkeit einher, weit 
höhere Leitfähigkeiten werden durch das Verwenden von Mischkristallen erreicht, die 
auch als „feste Lösungen“ bezeichnet wurden. Im Fall von oxidischen Festkörpern sind 
die Defektkonzentrationen, welche die Leitfähigkeit bestimmen durch das 
Gleichgewicht von Ein- und Ausbaureaktion (1.4) und (1.5) vom äußeren 
Sauerstoffpartialdruck abhängig. Dadurch lassen sich für ein Material durchaus 
Bereiche finden, in denen es rein ionisch-, rein elektronisch- oder mischleitend ist. 
Behandelt man alle Defektbildungsreaktionen wie chemische Gleichgewichte, kann 
man über die Massenwirkungsgesetze die Defektkonzentrationen voraussagen. Zieht 
man zu dem Einbaugleichgewicht von Sauerstoff auf Sauerstoffleerstellen (Gl. (1.8)) 
zusätzlich noch den Einbau von Sauerstoff auf Zwischengitterplätze (Gl. (1.9)) sowie 
Frenkelfehlordnung (Gl. (1.10)) und elektronische Anregung (Gl. (1.11)) hinzu, lassen 
sich sog. Brouwer-Diagramme16 erstellen welche die Konzentrationen von 
Ladungsträgern in Abhängigkeit des Sauerstoffpartialdrucks angeben. In Abbildung 1.2 
sind zwei Diagramme dieser Art gezeigt, jeweils für ein Metalloxid, in dem über den 
gesamten pO2-Bereich die elektronische Leitfähigkeit dominiert, da die 
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Majoritätsdefekte stets elektronischer Natur sind (a), und für ein Metalloxid, bei dem im 
Bereich des stöchiometrischen Punkts ionische Leitfähigkeit aufgrund von Fehlordnung 
im Sauerstoffuntergitter vorhanden ist, bei sehr oxidierenden oder reduzierenden 
Bedingungen aber die elektronische Leitfähigkeit dominiert (b). Ob im letztgenannten 
Fall nun Mischleitung oder rein ionische Leitung auftritt, lässt sich ohne Kenntnis der 
Mobilität der Ladungsträger (hier Sauerstoffleerstellen und Sauerstoffionen auf 
Zwischengitterplätzen) nicht eindeutig bestimmen. 
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Abbildung 1.2: Brouwer-Diagramme für undotierte Metalloxide mit vornehmlich elektronischer 
Leitfähigkeit (a) bzw. vornehmlich ionischer Leitfähigkeit am stöchiometrischen Punkt (b)17. 
 
Das Auftreten von gemischter Leitung wurde von Takahashi18 z. B. am System 
BaO-Bi2O3 gefunden. Durch die Dotierung von δ-Bi2O3, welches bei hohen 
Temperaturen in der Fluoritstruktur kristallisiert bei der ein Viertel aller 
Sauerstoffplätze nicht besetzt sind, und so an sich schon ein guter Ionenleiter ist, kann 
durch die Einführung von niedervalenteren Oxiden wie z. B. BaO die Leitfähigkeit noch 
weiter erhöht werden. Als günstiger Nebeneffekt wird die Kristallstruktur zu niedrigen 
1. Einleitung 
 - 25 - 
Temperaturen hin noch weiter stabilisiert. Bei hohen Substitutionsgraden, im Falle des 
BaO ab ca. 25%, tritt jedoch eine Phasenumwandlung zu einer Perovskitstruktur auf, die 
mit einem sprunghaften Anstieg der Leitfähigkeit einhergeht. Diese erhöhte 
Leitfähigkeit wurde von Takahashi auf die Bildung von elektronischen Ladungsträgern 
zurückgeführt, wodurch die Perovskitphase des BaO-Bi2O3-Systems zu einem 
Mischleiter wird. Die höchste elektronische Leitfähigkeit zeigte sich bei einer 
Zusammensetzung von ( )0.33320.67 OBiBaO , bei der eine reine Perovskitphase 
identifiziert wurde, die der Stöchiometrie BaBiO2.5 entspricht. Dies entspricht einer 
Perovskitstruktur, in der ein Sechstel aller Sauerstoffplätze nicht besetzt sind. Bereits an 
diesem Beispiel wird eine herausragende Eigenschaft der Stoffklasse der Perovskite 
deutlich: Auch eine hohe Konzentration an Leerstellen führt nicht zwangsläufig zu einer 
Ordnung der Leerstellen, welche allgemein die ionische Leitfähigkeit verringern würde. 
 
1.4. Perovskite  
Die Perovskitstruktur, welche häufig bei Substanzen der allgemeinen 
Summenformel ABX3 auftritt, erhielt ihren Namen vom Mineral Perovskit, welches 
1839 von Gustav Rose entdeckt und nach dem Mineralogen Graf Lev Aleksevich von 
Perovski benannt wurde.19 Perovskite erfreuen sich allgemein einer großen Beliebtheit 
durch ihre breit gefächerten Anwendungsmöglichkeiten. Die erste wirtschaftlich 
bedeutsame Anwendung fand das Material BaTiO3, welches in der Zeit des zweiten 
Weltkrieges bei der Suche nach Materialien mit hohen Dielektrizitätskonstanten von 
mehreren Gruppen unabhängig voneinander gefunden wurde.20-22 Eine Dekade später 
untersuchte Roy23 eine Fülle von Kationensubstitutionen sowohl auf dem A- als auch 
dem B-Platz und zeigte so erstmals die Vielseitigkeit der Perovskitstruktur. Diese 
Vielseitigkeit führt zu einer großen Zahl verschiedener Anwendungsmöglichkeiten 
welche von Bhalla24  in einer Übersicht zusammengestellt wurden. 
Durch die große Auswahl an Kationen, mit denen die A- und B-Plätze besetzt 
werden können, konnten Kombinationen gefunden werden, die es der Perovskitstruktur 
erlauben, hohe Sauerstoffnichtstöchiometrien aufzunehmen.25 Durch diese hohen 
Konzentrationen an Sauerstoffleerstellen wird eine hohe ionische Leitfähigkeit erreicht, 
wodurch Perovskite entwickelt werden konnten, die als sehr gute Mischleiter bezeichnet 
werden können und so als Sauerstoffpermeationsmembranen eingesetzt werden können. 
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1.4.1. Perovskite als Sauerstoffpermeationsmembranen 
Benötigt man keinen äußeren Stromkreis für den Transport von elektronischen 
Ladungsträgern, eröffnen sich andere Anwendungsmöglichkeiten als bei reinen 
Ionenleitern. Eine der Wichtigsten ist die Nutzung als 
Sauerstoffpermeationsmembranen, deren Permselektivität aufgrund des 
Permeationsmechanismus über Sauerstoffionen unendlich ist. Bei der Anwendung als 
Sauerstoffpermeationsmembran ist der entscheidende Parameter der erreichbare 
Sauerstofffluss j(O2) durch die Membran, welcher von Wagner nach Gl. (1.12) gegeben 
ist. 
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Hierbei ist T die Temperatur, L die Dicke der Membran, a(O2)i die Sauerstoffaktivität 
auf beiden Seiten der Membran, σion die ionische und σeon die elektronische 
Leitfähigkeit. Dies gilt jedoch nur für Membranen, bei denen die Austauschreaktionen 
an den beiden Oberflächen nicht limitierend ist. 
Geht eine der Teilleitfähigkeiten gegen Null, so geht der Gesamtfluss gegen Null. Für 
den Fall, dass σeon >> σion, wie es bei den meisten für Sauerstoffmembranen 
verwendeten Materialien der Fall ist, vereinfacht sich Gl. (1.12) zu 
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die Permeationsrate wird in diesem Fall also nur von der Sauerstoffionenleitfähigkeit 
limitiert. 
Eine exakte Berechnung des Sauerstoffflusses aus den Teilleitfähigkeiten ist 
jedoch nicht ohne Weiteres möglich, da die Aktivität des Sauerstoffs nicht zwangsläufig 
linear über die Dicke der Membran verläuft. Des Weiteren sind die Teilleitfähigkeiten 
von den Konzentrationen der Ladungsträger abhängig, die wiederum nicht konstant 
über die gesamte Dicke der Membran sind. 
Keramische Sauerstoffpermeationsmembranen werden als kostengünstige 
Alternative zum bisher vorherrschenden Linde-Verfahren zur Produktion von 
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Reinstsauerstoff untersucht. Dieser Reinstsauerstoff wird in verschiedenen 
Industriezweigen, vor allem der Energieumwandlung durch Verbrennung fossiler 
Brennstoffe, benötigt.26 Gerade der Einsatz in Kraftwerken stellt hohe Anforderungen 
an ein solches Membranmaterial: Neben möglichst hohen Sauerstoffpermeationsraten 
durch die Membran ist mechanische sowie chemische Stabilität zwingend erforderlich, 
um einen möglichst hohe Stabilität des Gesamtsystems zu gewährleisten und so einen 
geringen Wartungsaufwand zu realisieren. 
Unter den Perovskiten untersuchte Teraoka26 das System LaxSr1-xCoyFe1-yO3-δ 
systematisch im Bezug auf die Sauerstoffpermeationsraten und stellte dabei fest, dass 
bei gleich bleibender B-Platz Stöchiometrie (y = const.) die Sauerstoffpermeationsraten 
für x = 0 am höchsten waren. Dies entspricht einer kompletten Substitution von La3+ mit 
Sr2+, wodurch eine große Zahl von Sauerstoffleerstellen erzeugt wird, was als Grund für 
die hohen Permeationsraten angegeben wurde. Die B-Platz Zusammensetzung mit der 
höchsten Permeationsrate war y = 0.8, woraufhin das Material SrCo0.8Fe0.2O3-δ (SCF) 
für die Nutzung in Sauerstoffmembranen vorgeschlagen wurde.  
 
 
Abbildung 1.3: Übersicht über die Sauerstoffpermeationsraten des Systems (La,Sr)(Co,Fe)O3-δ. Die 
Zahlenwerte sind in ml cm-2 min-1 angegeben.26 
1. Einleitung 
 - 28 - 
Unglücklicherweise wurde später festgestellt, dass SCF unter reduzierenden 
Bedingungen und den für die Anwendung in Permeationsmembranen und SOFC 
typischen Temperaturen von > 700 °C nicht die kubische Perovskitstruktur mit 
ungeordneten Sauerstoffleerstellen beibehält und die Permeationsrate absinkt.27, 28 
Kruidhoff et al.28 führten dies auf die Bildung einer Brownmillerit Phase ähnlich dem 
verwandten Material Sr2Fe2O529 zurück, bei der die Sauerstoffleerstellen sich periodisch 
anordnen, sodass ein Teil der B-Kationen tetraedrisch koordiniert ist, wie in Abbildung 
1.4 dargestellt. 
 
 
Abbildung 1.4: Schematische Darstellung der Brownmillerit-Struktur.30 
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1.4.2. Das Material BSCF 
Shao et al.31 schlugen daraufhin eine teilweise Substitution von Sr2+ durch Ba2+ 
vor, um die kubische Perovskitstruktur zu stabilisieren, und konnten zeigen, dass im 
Gegensatz zu SCF die neu entwickelte Substanz Ba0.5Sr0.5Co0.8Fe0.2O3-δ (BSCF5582) 
bei Temperaturen oberhalb von 850 °C auch bei niedrigen Sauerstoffpartialdrücken bis 
hinunter zu 10-5 atm stabil ist. Shao et al. konnten weiterhin zeigen, dass die 
gemessenen Sauerstoffpermeationsraten von BSCF5582 noch über denen von SCF 
liegen. Damit schien BSCF5582 ein sehr viel versprechendes Material für 
Sauerstoffpermeationsmembranen und Elektroden für SOFC zu sein. Shao et. al. 
zeigten in späteren Arbeiten die Anwendung als Kathodenmaterial für SOFC.32, 33 
Unglücklicherweise zeigt auch BSCF5582 eine Tendenz, bei Temperaturen 
unterhalb von 850 °C nicht stabil zu sein und sich zu zersetzen. Dies wurde von Shao 
zunächst auf die Ausscheidung von BaCoO2 zurückgeführt. Später wurde jedoch 
gefunden, dass sich bei Temperaturen unterhalb 900 °C eine hexagonale Nebenphase 
bildet.34  
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1.4.3. Strukturelle Aspekte von Perovskiten 
1.4.3.1. Kubischer Perovskit 
Die kubischen Perovskite kristallisieren in der Raumgruppe mPm3  (Nr. 221), 
die BO6-Oktaeder sind eckenverknüpft, wobei die B-O-B Winkel stets 180° sind. Die 
A-Kationen sind regelmäßig kuboktaedrisch koordiniert. Die Kristallstruktur ist in 
Abbildung 1.5 schematisch dargestellt. 
 
 
Abbildung 1.5: Kristallstruktur des kubischen Perovskiten. A-Platz-Kationen sind grün, B-Platz-
Kationen gelb und Sauerstoffionen rot markiert. 
 
Eine andere Sichtweise auf den kubischen Perovskiten ergibt sich, wenn man 
entlang der [111] Richtung der Elementarzelle schaut. Man erkennt die dichte Packung 
der AO3-Einheiten, die dadurch ermöglicht wird, dass die üblichen A-Kationen (Erd-, 
Alkalimetalle, Lanthanide) einen Radius ähnlich dem von Sauerstoffionen aufweisen. 
Im Falle des kubischen Perovskiten ist die Schichtfolge der Schichten ABCABC…, was 
einer kubisch dichten Packung entspricht. Diese Schichtfolge wird auch als 3C-Folge 
bezeichnet. 
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1.4.3.2. Hexagonale Perovskite 
Im hexagonalen Perovskiten sind die Oktaeder flächenverknüpft, so dass sich 
Ketten von BO6 Oktaedern ergeben, welche entlang der c-Achse der hexagonalen 
Elementarzelle aufgereiht sind. Zwischen diesen Ketten befinden sich die A-Kationen, 
die antikuboktaedrisch von Sauerstoff koordiniert sind. Die Kristallstruktur ist 
schematisch in Abbildung 1.6 dargestellt. 
 
 
Abbildung 1.6: Kristallstruktur des hexagonalen Perovskiten. A-Platz-Kationen sind grün, B-Platz-
Kationen gelb und Sauerstoffionen rot markiert. 
 
Betrachtet man wieder analog zum kubischen Perovskiten die AO3-Schichten 
ergibt sich hier die Stapelfolge ABAB.., was, betrachtet man die A und O Ionen als 
gleich groß, einer hexagonal dichtesten Packung entspricht und als 2H-Folge bezeichnet 
wird. 
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Die kubische und die hexagonale Perovskitstruktur unterscheiden sich also nur 
in der Schichtfolge der AO3-Schichten, wie in Abbildung 1.7 gezeigt. 
 
Abbildung 1.7: Abfolge der AO3-Schichten im kubischen (links) und hexagonalen (rechts) Perovskiten. 
Die Atome sind raumausfüllend dargestellt, Sauerstoff ist dabei rot, A-Kationen grün und B-Kationen 
gelb markiert. 
 
1.4.3.3. Mischungen 
Aus den Betrachtungen als AO3-Schichten wird klar, dass man durch 
unterschiedliche Stapelfolgen der Schichten nicht nur rein kubische und rein hexagonale 
Perovskite erzeugen kann, sondern eine beliebige Anzahl verschiedener Stapelfolgen. 
Die Frage hierbei ist, ab wann man von einer eigenständigen Kristallstruktur ausgeht, 
oder was noch als Stapelfehler in einer der Strukturen anzusehen ist. Die einfachsten 
Polytypen die sich aus Mischungen hexagonaler und kubischer Stapelfolge ergeben sind 
die 4H (Schichtfolge ABCB….) und 6H (Schichtfolge ABCACB……) Strukturen, die 
durch das Einfügen einer bzw. zweier kubischer (3C) Schichten zwischen zwei 
hexagonale (2H) Schichten erzeugt werden. Zur Vereinfachung der Schreibweise wird 
bei der Betrachtung der Schichten eine kubische Abfolge (also ABC) mit c bezeichnet, 
eine hexagonale (AB) mit h. Die o. a. 6H-Struktur entspräche also der Schichtfolge chh. 
All diesen Strukturen ist gemein, dass sie die Raumgruppe P63/mmc haben, 
wobei sich, bei gleicher Summenformel, nur die Länge der c-Achse ändert. Dies macht 
die röntgenografische Unterscheidung von verschiedenen Polytypen sehr schwierig. 
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1.4.3.4. Andere Polytypen 
Andere Polytypen der Perovskitstruktur ergeben sich durch die Drehung der 
BO6-Oktaeder, was von Glazer35 genauer untersucht und klassifiziert wurde. Des 
Weiteren können sich durch Verzerrung des BO6-Oktaeders tetragonale, 
rhomboedrische oder orthorhombische Strukturen ergeben, zu denen 
überraschenderweise auch das namensgebende Mineral Perovskit (CaTiO3) zählt. 
 
1.4.3.5. Goldschmidt Faktor 
Goldschmidt führte den sog. Goldschmidtschen Toleranzfaktor tG ein, der nach 
Gl. (1.14) gegeben ist.36 
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Worin rA, rB und rX die Ionenradien der A- und B-Kationen bzw. der Anionen sind. 
Ist der Goldschmidt Faktor eins, repräsentiert diese Gleichung die 
„perfekte“ geometrische Anordnung der Ionen im kubischen Perovskiten, wie in 
Abbildung 1.8 gezeigt. Wenn die Kationenradien ein Verhältnis aufweisen, bei dem sie 
in ihrer oktaedrischen bzw. kuboktaedrischen Koordination die Anionen berühren, ist, 
wenn man ein starres Kugelmodell annimmt, die kubische Struktur die am dichtesten 
gepackte, was dazu führt, dass ein Toleranzfaktor von 1 einen kubischen Perovskiten 
garantiert.  
 
Abbildung 1.8: Schematische Darstellung der Radienverhältnisse für einen idealen kubischen Perovskit 
(tG = 1). 
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Goldschmidt36 fand, dass sich für Toleranzfaktoren von tG < 0,8 eine Struktur 
vom Korundtyp ausbildet, während Toleranzfaktoren von tG > 1 verschiedene 
Gittertypen verursachen, vornehmlich Calcit- und Aragonitstrukturen. Im Bereich 
zwischen diesen Grenzen finden sich nach Goldschmidt die kubischen Perovskite. 
Ein der größten Schwierigkeiten bei der Voraussage der tatsächlich gefundenen 
Struktur ist die Bestimmung der Ionenradien. Sind die Oxidationsstufen und 
Koordinationen der Ionen bekannt, lassen sich die Radien in Tabellen ablesen und ein 
genauer Goldschmidtfaktor berechnen. Bei nichtstöchiometrischen Oxiden bei denen, 
wie im BSCF, zwei Ionen an der Ladungskompensation beteiligt sind, sind diese 
Ionenradien nicht zweifelsfrei zu bestimmen. 
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1.5. Motivation 
1.5.1. Elektronische Struktur von BSCF 
Bei einem so viel versprechenden Material wie BSCF gibt es viele Fragen, die 
erörtert werden müssen. Eine der wichtigsten ist wohl die Frage, wie im BSCF5582 eine 
Sauerstoffnichtstöchiometrie von bis zu δ = 0,8 zu erreicht wird.. Legt man den 
stöchiometrischen Perovskiten LaCoO3 zugrunde, so kann man BSCF so interpretieren, 
dass alle La3+ durch Ba2+ oder Sr2+ substituiert werden. Für die Einbaugleichung würde 
man die in Gl. (1.15) gezeigte erhalten. 
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Man erhält also durch die vollständige Substitution der dreiwertigen A-Kationen 
durch zweiwertige genau eine halbe Formeleinheit Sauerstoffleerstellen, die jedoch 
unter realen Bedingungen nach dem in Gl. (1.8) beschriebenen Austauschgleichgewicht 
mit Sauerstoff aufgefüllt werden. 
Eine andere Sichtweise ergibt sich, wenn man von stöchiometrischem BSCF 
(δ = 0) ausgeht, in dem die B-Kationen vollständig in der Oxidationsstufe +4 vorliegen. 
Reduziert man dieses Material durch Sauerstoffausbau, so können die gemäß Gl. (1.8) 
vom Sauerstoff zurückgelassenen Elektronen entweder durch die Reduktion von Fe 
oder Co kompensiert werden. Die Ausbaureaktion von Sauerstoff aus BSCF lässt sich 
wie in Gl. (1.16) gezeigt beschreiben. Dabei wurden absolute anstelle relativer 
Ladungen verwendet, da zum Einen nicht klar ist, welche formale Valenz die neutralen 
Spezies der B-Kationen xBB  haben, und zum Anderen in der Kröger-Vink Notation 
keine gebrochenen Ladungen dargestellt werden können.  
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Der Parameter β gibt an, zu welchen Teilen die vom ausgebauten Sauerstoff 
zurückgelassene Ladung von Fe bzw. Co kompensiert wird.  
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Bei einer Sauerstoffnichtstöchiometrie von δ = 0,8 müssen pro Formeleinheit 
BSCF 1,6 Elektronen verteilt werden, eine elementare Frage, die nun gestellt werden 
kann und in dieser Arbeit bearbeitet wurde ist also: 
 
Wo sind die Elektronen lokalisiert? 
 
Um diese Frage zu beantworten, wurden in dieser Arbeit die formalen 
Oxidationsstufen von Co und Fe in BSCF als Funktion der Temperatur T und des 
Sauerstoffpartialdruckes pO2 bestimmt, um – zusammen mit Daten zur 
Sauerstoffnichtstöchiometrie δ - ein Modell der elektronischen Struktur im BSCF 
aufzustellen. 
 
1.5.2. Strukturelle Eigenschaften von BSCF 
Die zweite wichtige Frage zum Verständnis des Materials BSCF, die in dieser 
Arbeit behandelt wird, ist die nach der Phasenstabilität unterhalb 800 °C. Wie bereits 
beschrieben ist bekannt, dass die kubische Modifikation in diesem Temperaturbereich 
nicht stabil ist, und sich eine hexagonale Nebenphase bildet. Eine kinetische 
Untersuchung der Phasenumwandlung kann dabei Rückschlüsse auf den Mechanismus 
und die Triebkraft dieser Umwandlung geben, wodurch unter Umständen eine Strategie 
gefunden werden kann, diese Phasenumwandlung zu vermeiden.  
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2. Methoden 
In diesem Kapitel werden die einzelnen experimentellen Methoden vorgestellt, 
mit denen die in dieser Arbeit erhaltenen Ergebnisse ermittelt wurden. 
 
2.1. Röntgenabsorption 
Die Röntgenabsorptionsspektroskopie (engl. „X-Ray Absorption 
Spectroscopy“ - XAS) ist eine vielfältig nutzbare Methode zur Untersuchung der 
elektronischen Struktur von Materie. Die Wechselwirkung zwischen dem oszillierenden 
Feld einer Röntgenquelle und den am Atomkern gebundenen Elektronen (den sog. 
„Rumpfelektronen“) gibt Aufschluss über die elektronische Struktur am Absorberatom. 
 
 
Abbildung 2.1: Schematische Darstellung einer elektronischen Anregung mit einem Röntgenquant. 
 
Wird ein einfallendes Röntgenphoton absorbiert, wird ein Rumpfelektron in 
einen höheren Zustand angeregt, was schematisch in Abbildung 2.1 dargestellt. Die 
durch die Probe transmittierte Strahlung ist dadurch in ihrer Intensität verringert, was 
quantitativ mit dem Lambert Beer’schen Gesetzt beschrieben werden kann: 
 
 
( ) ( )sE
I
EIEA µ=−=
0
log)(  (2.1) 
2. Methoden 
 - 38 - 
Dabei ist A(E) die Absorption bei der Energie E, I0 die Intensität der eingestrahlten 
Strahlung, I(E) die durchgelassene Intensität, s die Schichtdicke der Probe und µ(E) der 
Absorptionskoeffizient, der vom Typ des Absorberatoms abhängt. 
Wie Einstein37 bei seinen Arbeiten zum Photoeffekt zeigte, kann eine Anregung 
der Elektronen nur dann erfolgen, wenn die einfallenden Röntgenphotonen über die 
notwendige Energie verfügen. Wird die Energie der eingestrahlten Röntgenstrahlung 
variiert, steigt die Absorption stufenartig an, wenn die entsprechende Energie vorliegt. 
Dieser Absorptionsanstieg wird Absorptionskante genannt. 
Diese Absorptionskanten sind für jedes Element spezifisch und beschreiben die 
Anregung eines Rumpfelektrons in das Kontinuum. Die Anregungsenergie und damit 
die Lage der Absorptionskante ist für jedes Element spezifisch und verschiebt sich mit 
der Ordnungszahl Z zu höheren Energien, wie es empirisch mit Moseley’s Gesetz 
(Gl. (2.2)), hier am Beispiel des Kα-Übergangs, beschrieben wurde38  
 
 
( ) ( ) ( )243-115 1s1029,3 −⋅⋅=α ZKf  (2.2) 
 
Es ist dabei zu berücksichtigen, dass nur bestimmte Übergänge erlaubt sind, die 
Auswahlregel hierfür lautet ∆l = ± 1, wobei l die Nebenquantenzahl ist. 
Bei der XAS unterscheidet man im Allgemeinen zwei Bereiche: Zum einen die 
so genannte XANES (aus dem englischen „X-Ray Absorption Near Edge Structure“) 
und die EXAFS (aus dem englischen „Extended X-Ray Absorption Fine Structure“).  
Während die EXAFS über die Rückstreuung der Photo-Elektronen an 
benachbarten Atomen Rückschlüsse auf die Nahordnung gibt und mathematisch 
vollständig behandelt werden kann, liefert die XANES Informationen über die 
chemische Umgebung des beobachteten Kerns. Die XANES kann dabei noch in weitere 
drei Teile aufgespaltet werden: 
 
a) Der Vorkantenbereich; der Übergang erfolgt hier in einen unbesetzten, 
gebundenen Zustand. Die Übergangswahrscheinlichkeit wird dabei von Dipol-
Auswahlregeln bestimmt. Das Vorhandensein oder Fehlen eines Vorkantenpeaks 
gibt Hinweise auf die lokale Geometrie um das Absorberatom sowie den 
Bindungszustand. Besonders eindrucksvoll kann das am Beispiel des Chroms 
gezeigt werden. Beispielspektren der Cr-K-Kante für Cr2O3 und CrO3 sind in 
Abbildung 2.2 dargestellt. 
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Da im CrO3 das Cr6+ von Sauerstoff tetraedrisch koordiniert ist, überlappen die 
leeren d-Orbitale mit den p-Orbitalen des Sauerstoffs, so dass diese ausreichend 
p-Charakter haben, um eine Anregung des 1s-Elektrons dorthin gemäß der 
Auswahlregel zu erlauben. Dies macht sich durch einen ausgeprägten 
Vorkantenpeak bemerkbar. Bei der oktaedrischen Koordination des Cr3+ im Cr2O3 
ist dieser Zustand nicht leer bzw. reicht die Überlappung nicht aus, um dem 
Zustand ausreichen p-Charakter zu geben, so dass der Übergang nicht erlaubt ist 
und dementsprechend auch kein Vorkantenpeak auftritt. 
 
Abbildung 2.2: Röntgenabsorptionsspektren an der Chrom-K-Kante39 
 
b) Die Absorptionskante entsteht durch die Ionisationsschwelle, bei der das 
angeregte Elektron bis zur Ionisationsenergie E0 angeregt wird. Die Lage dieser 
Kante auf der Energieskala ist von dem Valenzzustand des Absorberatoms 
abhängig, da eine höhere Valenz eine größere Anziehung der Elektronen an den 
Kern zur Folge hat, wodurch die benötigte Ionisationsenergie erhöht und somit die 
Absorptionskante zu höheren Energien hin verschoben wird.  
 
In Abbildung 2.3 sind die Absorptionsspektren an der Fe-K-Kante von 
metallischem Eisen und verschiedenen Eisenoxiden gezeigt. Sehr deutlich ist hier 
die Verschiebung der Kantenlage zu beobachten: je höher die Oxidationsstufe des 
Fe, desto höher ist die Anregungsenergie. Wählt man geeignete Standards, z.B. 
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die verschiedenen Oxide des beobachteten Metalls, kann man über eine 
Kalibrierreihe, in der eine Kantenverschiebung einer bekannten Oxidationsstufe 
zugeordnet wird, aus Spektren unbekannter Substanzen die Valenz von 
Übergangsmetallen über die Kantenverschiebung bestimmen. 
 
Abbildung 2.3: Absorptionsspektren für Fe in metallischer Form und verschiedene Oxide40. Deutlich zu 
erkennen ist die Verschiebung der Absorptionskante zu höheren Energien mit steigender Oxidationsstufe 
des Fe. 
Ein weiteres Feature der Absorptionskante ist die sog. „White Line“, die Höhe des 
Absorptionsmaximums an der Kante. Da die Absorptionskante direkt an der 
Fermigrenze liegt, kann durch die Intensität des Absorptionsmaximums auf die 
Zustandsdichte an der Fermigrenze geschlossen werden. Zieht man auch hier 
wieder das Beispiel aus Abbildung 2.3 heran, zeigt das Fehlen der White Line 
beim metallischen Fe an, dass viele Zustände nahe der Fermienergie vorhanden 
sind (wodurch sich auch der metallische Charakter begründet), während bei den 
Oxiden die White Line ausgeprägter ist, was den oxidischen Charakter anzeigt. 
 
c) Die Nachkanten-XANES entsteht durch an Nachbaratomen zurückgestreute 
Elektronen, deren Wellenlänge weit kleiner ist als der Abstand zu den nächsten 
Nachbarn. Hier hat man multiple Rückstreupfade, was die Auswertung sehr 
schwierig macht. Man beschränkt sich meist darauf, die Spektren als 
Kombinationen von Spektren bekannter Substanzen auszuwerten. 
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Um eine befriedigende Signalausbeute zu erreichen, bedarf es einer sehr hohen 
Photonenflussdichte des einfallenden Strahls. Brauchbar hohe Flussdichten können mit 
herkömmlichen Laborröntgenquellen nicht erreicht werden, man benötigt dafür 
Synchrotronquellen. Dabei wird sich zu Nutze gemacht, dass bei einer Impulsänderung 
von geladenen Teilchen Bremsstrahlung tangential zur Flugbahn freigesetzt wird. In 
einem Synchrotron wird ein Elektronen- oder Positronenstrahl mit starken Magneten 
auf eine Kreisbahn gezwungen, wodurch eben diese Bremstrahlung in Form von 
Röntgenstrahlung auftritt. Diese kann für Experimente genutzt werden, die hohe 
Anforderungen an Photonenfluss und Energie stellen. Abbildung 2.4 zeigt den 
Photonenfluss für die am HASYLAB verfügbaren Synchrotronquellen. Die in dieser 
Arbeit verwendete Quelle ist mit „DORIS Bending Magnet“ bezeichnet, deren Kurve 
zeigt, dass im für diese Arbeit relevanten Bereich um 7 keV noch eine 
Photonenflussdichte von 1013 s-1mrad-2 erreicht wird. 
 
Abbildung 2.4: Photonenfluss der am HASYLAB in Hamburg verfügbaren Synchrotronquellen als 
Funktion der Energie41 
2. Methoden 
 - 42 - 
2.2. Beugungsexperimente 
Bei der Interaktion von Strahlung mit Materie kann nicht nur Absorption, 
sondern auch Streuung auftreten. Wird Strahlung nicht an einem Einzelatom gestreut, 
sondern an einer periodischen Anordnung von Atomen, wie sie in einem Kristallgitter 
auftritt, können Interferenzen auftreten, die je nach Wellenlänge der eingestrahlten 
Welle und Abstand der Gitterebenen konstruktiv oder destruktiv sein können.  
Bei konstruktiver Interferenz lässt sich die gestreute Strahlung detektieren, was 
sich in Beugungsexperimenten mit Röntgenstrahlung wie der Röntgendiffraktometrie 
(engl. „X-Ray Diffraktion, XRD) oder Elektronenstrahlen wie der Elektronenbeugung 
(engl. „Electron Diffraction“, ED) zu Nutze gemacht wird, um Informationen über die 
Anordnung der Gitterebenen und damit über die Kristallstruktur zu erhalten. 
Eine konstruktive Interferenz tritt auf, wenn die Bragg’sche Bedingung 
 
 
λ=θ nd sin2  (2.3) 
 
erfüllt ist, in der d der Abstand der Netzebenen, an denen die Röntgenstrahlung gestreut 
wird, θ der Einfallswinkel und λ die Wellenlänge der Strahlung sind. n ist eine 
ganzzahlige Zahl, die die Ordnung der Interferenz wiedergibt. Durch das Detektieren 
von konstruktiver Interferenz unter einem bestimmten Beugungswinkel lässt sich dann 
nach Gl. (2.3) der Netzebenenabstand dhkl bestimmen, wobei h, k und l die sog. 
„Millerschen Indices“ sind, welche die Lage der Netzebene in der Elementarzelle 
beschreiben. Zu jedem Beugungswinkel θ kann dadurch ein Netzebenenabstand einer 
bestimmten Ebenenschar zugeordnet werden, was als Indizierung bezeichnet wird. 
Durch das Auftreten bestimmter Reflexmuster kann auf die Symmetrie der 
Elementarzelle geschlossen werden. Ist diese zweifelsfrei bekannt, können aus den 
Netzebenenabständen die Gitterkonstanten errechnet werden, die entsprechenden 
Beziehungen sind als Beispiel für kubische und hexagonale Elementarzellen in Gl. (2.4) 
und Gl. (2.5) gegeben, wobei a und c jeweils die Gitterkonstanten sind. 
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2.2.1. Röntgenbeugung 
Bei der Röntgenbeugung (XRD) unterscheidet man zunächst einmal zwei 
grundlegende Messgeometrien: Zum Einen die Messung in Transmission, bei der die 
Röntgenstrahlung durch eine Probe hindurch gestrahlt wird, wobei diese gemäß der 
Bragg’schen Bedingung (Gl. (2.3)) gebeugt wird. Die hinter der Probe austretende 
Intensität wird mit einem Detektor winkelabhängig gemessen. Bei der Messung in 
Reflektionsgeometrie wird der Röntgenstrahl an der Probe reflektiert, wobei auch hier 
wieder konstruktive und destruktive Interferenzen auftreten, welche wieder 
winkelabhängig gemessen werden können.  
Der Nachteil der Transmissionsdiffraktometrie liegt darin, dass nur sehr dünne 
Proben vermessen werden können, da die eingestrahlte Intensität durch Absorption der 
Probe abgeschwächt wird. Sind, wie bei den in dieser Arbeit verwendeten Proben, 
schwere Atome wie z. B. Ba, Fe und Co zugegen, so sind nur sehr kleine Schichtdicken 
mit befriedigender Signalintensität messbar, gesinterte Keramiken erfüllen diese 
Forderung jedoch nicht.  
Die Intensität des detektierten Signals unter einem Streuwinkel θ ist, idealisiert 
ohne Instrumentenbeiträge zur Intensität, nach Gl. (2.6) gegeben: 
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mit  I(hkl)α:  Intensität des hkl Reflexes in der Phase α; 
  Ι0: Eingestrahlte Intensität; 
  r: Abstand zwischen Probe und Detektor; 
  λ: Wellenlänge der Röntgenstrahlung; 
  µS: Linearer Absorptionskoeefizient der Probe; 
  να: Volumenanteil der Phase α; 
  M(hkl): Multiplizität des hkl Reflexes; 
  Vα; Volumen der Elementarzelle der Phase α; 
  2θm: Beugungswinkel des Monochromators 
  F(hkl)α: Strukturfaktor des hkl Reflexes der Phase α. 
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Der Strukturfaktor F(hkl)α ergibt sich aus der Vektorsumme der Streuintensitäten 
aller an dem Reflex hkl beiteiligten Atome und kann durch Gl. (2.7) ausgedrückt 
werden. 
 
 ( ) ( )[ ] [ ]∑ −α θλpi−++pi=
j
jjjjjhkl BlzkyhxifNF 12
22 sin8exp2exp  (2.7) 
 
mit  Nj:   Besetzungszahl des kristallografischen Platzes des Atoms j; 
  fj:   Streufaktor des Atoms j; 
  xj, yj, zj:  Atompositionen des Atoms j; 
B :   Debye-Waller-Faktor, der die thermische Bewegung des Atoms     
      berücksichtig. 
 
2.2.1.1. Die Rietveld Methode 
Die Rietveld-Methode, welche mit vollem Namen eigentlich als „whole-pattern-
fitting structure refinment“ bezeichnet wird, ist ein mächtiges Werkzeug zur Gewinnung 
von strukturellen sowie magnetischen Informationen aus Diffraktionsexperimenten und 
wurde von H. M. Rietveld entwickelt.42, 43 Bei dieser Methode wird ein theoretisch 
berechnetes Diffraktogramm mit dem beobachteten als Gesamtheit verglichen. Über die 
Methode der kleinsten Fehlerquadratsumme wird die beste Anpassung des dem 
theoretischen Diffraktogramm zu Grunde liegenden Modells gesucht. Dabei werden alle 
Parameter – strukturelle, instrumentelle, probenspezifische – simultan angepasst. 
Der Wert, der in bei der Verfeinerung minimiert wird, ist das Residuum Sy 
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worin yobs,i die beobachtete Intensität am Punkt i und ycalc,i die aus dem Strukturmodell 
errechnete Intensität ist. Die Intensität für jeden Punkt i wird nach 
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berechnet. Dabei ist  ybkg,i die Intensität des Hintergrundes, welche meistens durch ein 
Polynom sechsten Grades beschrieben wird, ( )
α
hkliG  ist eine Funktion, die die Form des 
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Signals beschreibt („Peak Shape Function“ PSF) und ( )αhklI  die Intensität des Reflexes 
hkl wie in Gl. (2.6) angegeben. Alle nicht von den Millerschen Indizes oder 
winkelabhängigen Größen aus Gl. (2.6) werden bei Verfeinerung im sog. 
Skalierungsfaktor (eng. „Scale Factor“) Sα zusammengefasst. Da dieser auch den 
Volumenanteil der Phase α enthält, kann man durch Rietveldverfeinerung Aussagen 
über die Zusammensetzung eines Mehrphasengemisches treffen. 
Die Form der Signale lässt sich mit verschiedenen analytischen PSF beschreiben, 
eine häufig und auch in dieser Arbeit verwendete ist die sog. Pseudo-Voigt-Funktion44, 
welche in Gl. (2.10) wiedergegeben ist. 
 
 
( )GL η−+η 1  (2.10) 
 
Diese Funktion ist eine Mischung aus einer Gauss- (Gl. (2.11)) und einer 
Lorentzfunktion (Gl. (2.12)) mit dem Mischungsparameter η. Dabei ist 
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Γ(hkl) ist die Halbwertsbreite des Reflexes hkl welche nach Gl. (2.13) berechnet wird. 
 
 ( ) ( ) ( ) WVU hklhklhkl +θ+θ=Γ tantan 2
2
 (2.13) 
 
Der Mischungsparameter η kann darüber hinaus auch Winkelabhängig nach 
 
 
θ⋅+=η 2NBNA  (2.14) 
 
berechnet werden. 
Alle Parameter können bei der Verfeinerung freigegeben werden, dabei bedient 
man sich aufgrund des großen Rechenaufwands Computerprogrammen wie z. B. dem 
Programmpaket FullProf45.  
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Es gibt verschiedene Kriterien, an denen überprüft werden kann, ob eine 
Verfeinerung gut ist: 
• Rein mathematische Kriterien: Hierbei werden verschiedene Residuen berechnet. 
Der einfachste Wert hierbei ist Rp, welcher die rein statistische Abweichung der 
aus dem Modell berechneten von den gemessenen Datenpunkte angibt und nach 
Gl. (2.15) gegeben ist. Hierbei ergibt sich das Problem, dass ein Datenpunkt 
ohne Beiträge aus Braggreflexen genauso bewertet wird wie ein Punkt mit 
Beiträgen, wodurch eine gute Anpassung des Hintergrunds den Wert nach unten 
treiben kann, ohne dass eine gute Übereinstimmung mit den Reflexen erreicht ist. 
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Um dies zu umgehen, wird ein weiteres Residuum, Rwp eingeführt, in dem jeder 
Datenpunkt mit einem Gewichtungsfaktor wi multipliziert wird. Der 
Gewichtungsfaktor wird dabei so gewählt, dass Punkte mit hohen Intensitäten, 
also mit Beiträgen aus Braggreflexen, höher gewichtet werden als 
Hintergrundpunkte. 
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Dieser Rwp-Wert alleine ist aber noch kein ausreichendes Kriterium für die Güte 
einer Verfeinerung. Zusätzlich sollte noch der Erwartungswert Re betrachtet 
werden: 
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Dieser Wert lässt sich als Minimalwert für Rwp interpretieren, setzt man diesen 
mit Rwp in Beziehung, erhält man den sog. „Goodness of Fit“ oder GOF Wert, 
der ein Maß dafür angibt, wie gut das berechnete Diffraktogramm mit dem 
beobachteten Übereinstimmt. 
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• Grafische Kriterien: Neben den rein mathematischen Kriterien ist des Weiteren 
auch eine visuelle Kontrolle der Verfeinerung nötig. Vor allem der Differenzplot 
zwischen beobachtetem und berechnetem Diffraktogramm gibt eine schnelle und 
zuverlässige Kontrolle über die Güte des Fits. Profilfehler lassen sich durch 
systematische Abweichungen schnell erkennen. 
• Physikochemische Kriterien: Ein weiteres, sehr wichtiges Kriterium ist die 
Überprüfung der aus den Verfeinerungen erhaltenen Parameter auf ihre 
wissenschaftliche Sinnhaftigkeit. So sind z. B. negative Werte für die Debye-
Waller-Faktoren physikalisch sinnlos, genauso können bestimme Kombinationen 
der Profilparameter nicht erklärt werden, so dass nach einer erfolgreichen 
Verfeinerung immer die verfeinerten Parameter auf ihre Plausibilität überprüft 
werden müssen. 
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2.2.2. Elektronenbeugung 
Bei der Elektronenbeugung wird der selbe Effekt wie bei der 
Röntgendiffraktometrie ausgenutzt, wobei hier die Wechselwirkung eines 
Elektronenstrahls mit den Elektronen der beobachteten Atome betrachtet wird. Der 
Vorteil der Elektronenbeugung im Transmissionselektronenmikropskop (TEM) ist die 
Tatsache, dass hier sehr kleine Bereiche untersucht werden können, wodurch bei 
polykristallinen Festkörpern Beugungsbilder vom einzelnen Körnen aufgenommen 
werden können. Die so erhaltenen Beugungsmuster sind daher quasi 
Einkristallaufnahmen, wodurch die Orientierung der Kristalle relativ zur 
Betrachtungsebene bestimmt werden kann.  
 
2.3. Elektronenmikroskopie 
Bei der Beobachtung sehr kleiner Strukturen unter einem konventionellen 
Lichtmikroskop stößt man irgendwann unweigerlich an die Grenze, die die 
Wellenlängen des sichtbaren Lichts (380 bis 750 nm) vorgibt. Ersetzt man das sichtbare 
Licht als Strahlung durch kurzwelligere Elektronenstrahlung und beobachtet die durch 
die Probe durchtretenden Elektronen analog zum Lichtmikroskop mit Hilfe eines 
geeigneten Detektors, so können weit kleinere Strukturen bis hinunter zu einzelnen 
Atomen aufgelöst werden. Man spricht hierbei vom sog. 
Transmissionselektronenmikroskop (TEM). 
 
2.3.1. Transmissionselektronenmikroskopie 
Um den durchtritt von Elektronen durch die Probe zu ermöglichen, muss diese 
auf wenige nm Dicke gebracht werden, so dass der Primärelektronenstrahl durch die 
Probe hindurch treten und hinter der Probe detektiert werden kann. Die ohne Ablenkung 
durch die Probe durchtretenden Elektronen werden mit einem Detektor aufgezeichnet, 
der Kontrast im Bild entsteht durch die Streuung der Primärelektronen. Bereiche mit 
schweren Elementen erscheinen dunkel, da mehr Elektronen gebeugt werden als von 
leichten Elementen. Man spricht daher auch von „Massen- oder Absorptionskontrast“. 
Dabei ist zu beachten, dass der Kontrast auch durch die Gesamtdicke der Probe 
beeinflusst wird. 
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Thermisch gestreute Elektronen können mit Hilfe eines sog. „High Angle 
Annular Dark Field“ (HAADF)-Detektors aufgezeichnet werden. Der Detektor liegt 
dabei ringförmig um den austretenden ungebeugten Strahl, es werden Elektronen mit 
Streuwinkeln >50 mrad detektiert. Der Kontrast hängt im Wesentlichen nur von der 
Ordnungszahl Z des streuenden Atoms abhängt, weshalb man auch von 
„Z-Kontrast“ spricht.  
Ist Um höhere Vergrößerungen zu realisieren, kann ein Material stattdessen mit 
einem Elektronenstrahl abgetastet werden. Durch die Wechselwirkung des 
eingestrahlten Primärelektronenstrahls mit dem Material der Probe werden in dieser 
Probe Sekundärelektronen  erzeugt. Diese stammen auf Grund ihrer niedrigen Energie 
(einige eV) nur aus den oberen Schichten der Probe und können so die Morphologie der 
Oberfläche abbilden, wenn sie entsprechend detektiert werden. Durch Neigung der 
Oberfläche gegenüber dem Detektor werden verschiedene Kontraste erzeugt, wodurch 
ein Bild entsteht, welches die Oberflächenstruktur der Probe wiedergibt.  
 
2.3.2. Rasterelektronenmikroskopie 
Ist es aus verschiedenen Gründen nicht möglich, die Probe auf die für 
Untersuchungen am TEM nötige Dicke zu bringen, kann man sich einer weiteren Art 
der Bildgebung bedienen. Hierbei werden an der Probe zurückgestreuten oder 
gebeugten Elektronen detektiert, die Art der Beugung oder Streuung ist von der 
Atommasse abhängig: schwere Elemente beugen und streuen die Primärelektronen 
stärker als leichte, so dass betrachtete Bereiche heller bzw. dunkler erscheinen. Der 
daraus resultierende Kontrast wird auch „Materialkontrast“ genannt, da er verschiedene 
Zusammensetzungen unterscheidbar macht. Dieses Prinzip wird im 
Rasterelektronenmikroskop (REM) ausgenutzt: ein Primärelektronenstrahl fährt über 
die Oberfläche einer Probe („wird gerastert“). 
 
2.3.3. Energiedisperse Röntgenspektroskopie 
Eine weitere Untersuchungsmethode, die sich bei der Elektronenmikroskopie 
eröffnet, ist die energiedisperse Röntgenspektroskopie (engl. „Energy Dispersive 
X-Ray“, EDX). Wenn Elektronen aus dem Primärstrahl auf Kernelektronen in der 
Probe treffen, werden diese wie schon in Kapitel 2.1 beschrieben, herausgeschlagen. 
Wird dieser nun unbesetzte Zustand von einem Elektron aus einem höheren Zustand 
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besetzt, emittiert dieses beim Übergang ein Röntgenquant, dessen Energie 
charakteristisch für das Element ist. Durch Aufnahme von Spektren in diesem 
Energiebereich und anschließende Zuordnung der Übergänge zu den einzelnen 
Elementen lässt sich die Zusammensetzung des im Elektronenmikroskop betrachteten 
Bereichs quantitativ bestimmen. 
 
2.4. Thermogravimetrische Analyse (TGA) 
Als Thermogravimetrie bezeichnet man die Technik, eine Substanz 
verschiedenen Temperaturen und Gasatmosphären auszusetzen und die 
Massenänderung als Antwort auf diese thermodynamischen Variablen aufzuzeichnen. 
Diese Technik ist vor allem für nichtstöchiometrische Substanzen interessant, da diese 
oftmals eine oder mehrere Komponenten aufweisen, deren Gehalt in der Substanz von 
den äußeren Bedingungen wie Druck und Temperatur sowie der Aktivität der 
gasförmigen Komponente abhängen. 
Besonders herausragend sind hierbei die oxidischen Keramiken, welche oftmals 
durch das in Gl. (1.8) gezeigte Gleichgewicht Sauerstoff ein- und ausbauen können. 
Kennt man die Zusammensetzung und damit sowohl die molare Masse MRef und die 
Ausgangsmasse mRef an einem Referenzpunkt mit definierten Werten für Temperatur T 
und Sauerstoffpartialdruck pO2, so kann über die Massenänderung ∆m nach Gl. (2.20) 
die Änderung der Sauerstoffstöchiometrie ∆δ bestimmt werden.  
 
 
ref,0O
Ref
mM
mM ∆
=δ∆  (2.20) 
 
TGA ist außerdem eine Standardmethode, um den Gesamtsauerstoffgehalt von 
oxidischen Keramiken zu bestimmen. Hierzu wird die Probe im Wasserstoffstrom in die 
am höchsten reduzierte Form gebracht, die Massenabnahme durch die Reduktion lässt 
sich in den Sauerstoffgehalt umrechnen. Es gilt dabei aber zu beachten, dass nicht alle 
Elemente im Wasserstoffstrom in ihre metallische Form überführt werden. Alkali- und 
Erdalkalielemente werden z. B. in ihre Oxide überführt. Ob und welches Oxid unter 
Wasserstoffatmosphäre gebildet wird, lässt sich anhand der Bildungsenthalpie der 
jeweiligen Substanzen bestimmen, eine gute Zusammenfassung darüber bilden die so 
genannten „Ellingham Diagrams“. 
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Nur durch anschließende Strukturermittlung des Endphasengemisches wäre es 
möglich zu klären, in welche Metalle und Oxide sich die Ausgangssubstanz zersetzt. 
Dabei tritt jedoch das Problem auf, dass es sich bei dem Reaktionsprodukt immer um 
Phasengemische handelt, deren einzelne Komponenten röntgenographisch unter 
Umständen nicht zweifelsfrei unterscheidbar sind. Des Weiteren sind die in der TGA 
verwendeten Probenmasse sehr gering (< 200 µg) und reichen für ein 
Diffraktionsexperiment oftmals nicht aus. 
 
2.4.1. Statische TGA 
Bei der statischen TGA wird eine Temperatur und eine Gasatmosphäre 
eingestellt und die Relaxation des Massesignals als Antwort auf die Änderung der 
Parameter abgewartet, so dass man die Gleichgewichtsmasse bei den thermodynamisch 
vorgegebenen Bedingungen erhält. Je nach Transporteigenschaft und Größe der 
Transportparameter der vermessenen Substanz kann dies nahezu instantan oder auch 
sehr langsam geschehen. Bei sehr langsamen Änderungen können diese 
Relaxationskurven ausgewertet werden, woraus bei nichtstöchiometrischen Oxiden 
unter anderem chemische Diffusionskoeffizienten und Oberflächenaustauschraten von 
Sauerstoff ermittelt werden können. Da jedoch das Verweilzeitverhalten des 
Probenraumes und der Gaszuleitungen einen weiteren Einfluss auf das Massensignal hat 
und dieser durch den verhältnismäßig großen Probenraum recht hoch ist, werden andere 
Relaxationsmethoden der TGA bevorzugt.  
Statische TGA wird bei oxidischen Keramiken dazu benutzt, die 
Sauerstoffstöchiometrie als Funktion von Temperatur und Sauerstoffpartialdruck im 
thermodynamischen Gleichgewicht zu ermitteln. Aus diesen Daten können dann 
Defektmodelle aufgestellt werden. 
. 
2.4.2. Dynamische TGA 
Dynamische TGA Messungen werden üblicherweise nur mit der Temperatur als 
dynamischer Variable betrieben, da Temperaturen im Gegensatz zu Partialdrücken weit 
einfacher mit wohldefinierten Rampen gefahren werden können. Aus dynamischen 
TGA-Messungen können kinetische Daten gewonnen werden, sofern eine Reaktion 
durch eine Massenänderung beobachtet werden kann. Die wohl bekannteste Methode ist 
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dabei die von Kissinger entwickelte Analyse zur Bestimmung von 
Aktivierungsenergien.46 
Die Umwandlung eines Stoffes in einen anderen lässt sich bei konstanter 
Temperatur T über ein Zeitgesetz wie in Gl. (2.21) dargestellt beschreiben. Die 
Änderung der Konzentration oder des Massenanteils einer Phase mit der Zeit 
t
m
d
dα
 ist 
dabei bei Reaktionen, die nicht nullter Ordnung sind, eine Funktion des schon 
gebildeten Phasenanteils α. Der Proportionalitätsfaktor k wird als 
Geschwindigkeitskonstante bezeichnet. 
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Die Geschwindigkeitskonstante ist temperaturabhängig und lässt sich wie in 
(2.22) gezeigt ausdrücken, wobei A der sog. Frequenzfaktor, EA die Aktivierungsenergie 
und T die Temperatur sind. 
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e=  (2.22) 
 
Für nicht isotherme Bedingungen muss der Einfluss der Temperaturänderung mit 
berücksichtigt werden, die Änderung des Phasenanteils wird so zu: 
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Da sich bei konstanter Zeit t auch die Temperatur T nicht änder, wird der zweite Term 
null, so dass zusammen mit (2.22) gilt: 
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Wenn die Probentemperatur mit einer konstanten Heizrate 
 
 
t
T
d
d
=β  (2.25) 
 
verändert wird, kann die Änderung im Fortschreiten der Umwandlung als Funktion der 
Temperatur betrachtet werden. Die Reaktionsrate kann demnach folgendermaßen 
beschrieben werden: 
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Setzt man (2.24) in (2.26) ein, so erhält man 
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Wenn die Temperatur nun während der Reaktion steigt, wird die Reaktionsrate 
durch ein Maximum und anschließend gegen Null laufen, wenn die Edukte komplett 
umgesetzt sind. Dieses Maximum ist erreicht, wenn die Ableitung nach der Zeit t von 
Gl. (2.27) = 0 ist. Für eine Reaktion erster Ordnung gilt für das Maximum also: 
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woraus folgt: 
 
 β== 22 d
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Je nach Heizrate β wird bei anderen Temperaturen Tm die maximale Umsetzung 
erfolgen. 
Durch Auftragung von 




 β
2ln
mT
 gegen Tm-1 lässt sich so aus der Steigung die 
Aktivierungsenergie bestimmen. 
2. Methoden 
 - 54 - 
Kissinger47 leitete des weiteren her, dass mit guter Näherung diese Beziehung 
auch für Reaktionen mit anderer Reaktionsordnung n < 1 gilt.  
Für Reaktionen, die nicht erster Ordnung sind, wurde von Kissinger eine 
empirische Methode vorgestellt, die Reaktionsordnung zu bestimmen.47 Auf Grund der 
Tatsache, dass die Form des Maximums mit der Reaktionsordnung korreliert, führte 
Kissinger den sog. „Shape Index“ S ein, der das Verhältnis der Lage der Wendepunkte 
angibt und analytisch nach Gl. (2.30) definiert ist und durch Vergleich von 
verschiedenen bekannten Reaktionen mit der Reaktionsordnung n korreliert wird: 
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2.5. Coulometrische Titration 
Eine weitere Methode zur Bestimmung der Sauerstoffstöchiometrie, die einige 
der Unwägbarkeiten der durch Thermogravimetrie erhaltenen Daten umgeht, ist die 
Coulometrische Titration (CT)48. Bei der CT wird die Probensubstanz - idealerweise als 
gesinterte Keramik - unter einem definierten Sauerstoffpartialdruck pO2 in eine 
elektrochemische Zelle eingeschlossen. An der Zelle – üblicherweise mit YSZ als 
Elektrolyt – wird für eine definierte Zeit t ein konstanter Strom I angelegt. Dadurch 
wird je nach Vorzeichen des Stroms Sauerstoff aus dem Inneren der Zelle nach Außen 
bzw. von außen in die Zelle hinein transportiert. Durch die nach Gl. (2.31) gegebene 
geflossene Ladung Q kann nach dem in Gl. (2.32) gezeigten ersten Faraday’schen 
Gesetzt auf die abgepumpte Stoffmenge Sauerstoff nO zurück geschlossen werden. 
 
 
ItQ =  (2.31) 
 
 
F
Q
n
2O
=  (2.32) 
 
Nach Abschalten des Stromes ist die Menge an Sauerstoff im Inneren der Zelle wieder 
konstant und es stellt sich ein Gleichgewicht zwischen Probe und Gasraum ein, wobei 
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sich die Sauerstoffstöchiometrie 3-δ der Probe ändert. Über die Messung der EMK an 
der Zelle im stromlosen Zustand kann bei bekanntem Referenzsauerstoffpartialdruck 
pO2,ref außerhalb der Zelle der Sauerstoffpartialdruck in der Zelle pO2,Zelle nach Gl. 
(2.33) bestimmt werden. 
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Bei der Bestimmung der transportierten Sauerstoffmenge muss neben dem aus 
der Probe ausgebauten Sauerstoff auch das Gasvolumen der Zelle (das sog. 
Totvolumen) berücksichtigt werden. Nimmt man das Gas des Totvolumens als ideal an, 
erhält man für die tatsächlich von der Probe ausgebauten Menge Sauerstoff: 
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wobei Vd das Totvolumen der Zelle und ∆pO2,Zelle die Partialdruckdifferenz in der Zelle 
vor und nach dem Pumpen ist. Die Sauerstoffnichtstöchiometrie lässt sich anschließend 
wie folgt bestimmen: 
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worin δref die Sauerstoffnichtstöchiometrie an einem bekannten Referenzpunkt, MProbe 
die molare Masse des Probenmaterials und m0 das Anfangsgewicht der Probe sind. 
Im Unterschied zu anderen Verfahren wie z. B. der Thermogravimetrie ist hier 
der einzustellende Versuchsparameter tatsächlich das Sauerstoffdefizit δ der Probe (bzw. 
deren Änderung ∆δ) und die in Abhängigkeit dessen gemessene Antwort der 
Sauerstoffpartialdruck. Mit dieser Methode können, da Ströme und Spannungen sehr 
genau gemessen werden können, sehr kleine Änderungen in δ bestimmt werden, die mit 
anderen Methoden nicht zugänglich wären Der Vorteil dieser Methode gegenüber 
anderen ist weiterhin die vollkommene Abgeschlossenheit der Zelle, jeglicher 
Stoffaustausch wird über die YSZ-Zelle durchgeführt und auch beobachtet. Dafür muss 
jedoch die Leckdichtigkeit der Zelle gewährleistet werden. Des Weiteren lässt sich 
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durch diese Methode der gesamte pO2-Bereich abdecken, was mit Gasmischungen aus 
mehreren Gründen problematisch ist: N2/O2-Mischungen sind durch die Reinheit des 
verwendeten N2-Gases und die Genauigkeit der Mischapparatur limitiert, es lassen sich 
üblicherweise keine Partialdrücke von <1 Pa einstellen; CO/CO2 und H2/H2O-
Mischungen können dagegen erst sinnvoll bei Partialdrücken von <10-3 Pa eingesetzt 
werden, des Weiteren besteht hier das Problem, dass ein Fremdstoff (C bzw. H) 
eingeführt wird, welcher unter Umständen durch Reaktion mit der Probe die Messung 
verfälschen könnte. Gerade Substanzen mit Erdalkalielementen (wie BSCF) zeigen eine 
hohe Affinität zu CO2 durch Carbonatbildung. 
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3.  Experimenteller Teil 
3.1. Verwendete Chemikalien 
Ba(NO3)2   [Merck, 99%] 
BN    [Acros, 99.9%] 
Co(NO3)2 ×6H2O  [Alfa Aesar, 97%] 
EDTA    [Fluka, >99.0%] 
Fe(NO3)3 ×9H2O  [Merck, 99%] 
Harnstoff   [Merck, 99.9%] 
Sr(NO3)2   [Merck, 99%] 
Zitronensäure   [VWR, 100.0%] 
 
3.2. Herstellung der Proben 
3.2.1. Synthese der Pulver 
Für die Synthese der Materialien wurden zwei verschiedene Ansätze untersucht. 
Zum einen eine Verbrennungssynthese mit Harnstoff als Brennstoff, in der die 
jeweiligen Metallnitrate als Oxidanten dienen, und zum anderen eine klassische Sol-
Gel-Methode mit EDTA und Zitronensäure als Gelbildner. 
Es zeigte sich, dass sowohl die gewählte Syntheseroute als auch die 
Kationenstöchiometrie großen Einfluss auf das Press- und Sinterverhalten hat, was sich 
ins Besondere in Schwierigkeiten beim Versuch, dichte Proben zu erhalten, 
niederschlägt. 
Insgesamt wurden zwei verschiedene Zusammensetzungen hergestellt, 
Ba0.1Sr0.9Co0.8Fe0.2O3-δ (BSCF1982) und Ba0.5Sr0.5Co0.8Fe0.2O3-δ (BSCF5582) 
 
3.2.1.1. „Combustion“-Methode 
Bei der Verbrennungsmethode wird ein Brennstoff zugegeben, in diesem Fall 
Harnstoff, welcher sich unter Reduktion der Metallnitrate zersetzt. Diese 
Zersetzungsreaktion ist so stark exotherm, dass ohne äußere Hitzequellen die 
Temperaturen zur Bildung des gewünschten Produktes erreicht werden. Die in dieser 
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Arbeit verwendete Verbrennungssynthese wurde nach der Vorschrift von Civera et al.49 
durchgeführt. 
Die gewünschten Mengen Metallsalznitrate Ba(NO3)2, Sr(NO3)2, 
Co(NO3)2 × 6H2O und Fe(NO3)3 × 9H2O wurden zusammen mit einem 1,5fachen 
Überschuss an Harnstoff in Agate-Mörser vermischt und anschließend vorsichtig 
vermahlen. Das entstandene violette Gel wurde in einen Tiegel überführt, welcher in 
einem Ofen auf 150 °C erhitzt wurde. Dabei entzündete sich die Mischung spontan. Das 
erhaltene schwarze Pulver wurde gemahlen und anschließend bei 1000 °C an Luft für 
18h calciniert. Das resultierende schwarze Pulver wurde erneut gemörsert. 
 
3.2.1.2. Sol-Gel-Methode 
Bei der Sol-Gel-Methode wurde sich größtenteils an die von Shao31 
vorgeschlagene Syntheseroute gehalten.  
In einem 2000 mL Becherglas wurden 150 mL 28%ige Ammoniaklösung 
gegeben und mit 70 mmol (20,456 g) Ethylendiamintetraessigsäure (EDTA) versetzt 
und bis zur vollständigen Auflösung der Säure gerührt. In die klare Lösung wurden 
nacheinander die die gewünschten Mengen der Metallsalznitrate Ba(NO3)2, Sr(NO3)2, 
Co(NO3)2 ×6H2O und Fe(NO3)3 ×9H2O hinzugegeben, so dass das molare EDTA zu 
Metallsalz Verhältnis 1:1 betrug. Durch Erhitzen auf 100 °C und stetigem Rühren 
wurden die Salze gelöst so dass eine klare, violette Lösung vorlag. Nach 30 min Rühren 
wurden 105 mmol Zitronensäure zugesetzt und der pH-Wert durch Zugabe von 28%iger 
Ammoniaklösung auf 6 eingestellt. Die Lösung wurde so lange erhitzt, bis durch das 
Verdampfen des Lösungsmittels eine zähes, tiefbraunes Gel entstand. Dieses Gel wurde 
in einem Ofen unter Luftatmosphäre für 6 h auf 250 °C erhitzt. Das so erhaltene 
schwarze Pulver wurde in einem Agate-Mörser fein gepulvert und bei 1000 °C 
calciniert, die erhaltenen schwarzen Pulver waren alle Phasenreine kubische 
Perovskitphasen. 
 
3.2.2. Herstellung dichter Keramiken 
Für verschiedene Untersuchungen in dieser Arbeit wurden gesinterte 
Keramikproben mit möglichst hoher Dichte benötigt. Diese wurden durch uniaxiales 
Pressen von Pulvern zu Scheiben mit 10 mm Durchmesser und 1 cm Dicke hergestellt. 
Anschliessendes Sintern lieferte bei Pulvern aus beiden Synthesemethoden feste 
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Keramiken, die Dichten der Keramiken deren Pulver mit der Sol-Gel-Methode 
hergestellt wurden, waren jedoch unabhängig von Pressdruck und Sinterprogramm 
höher. Als das Sinterprogramm, welches die höchsten Dichten hervorbrachte, wurde ein 
Heizen mit 1.5 K min-1 auf 1323 K, Halten dieser Temperatur für 8h, und 
anschließendes Abkühlen mit 1 K min-1 gefunden. Die Dichten betrugen > 95% der 
theoretischen Dichte.  
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3.3. Röntgenabsorptionsspektroskopie (XAS) 
3.3.1. Synchrotronquelle 
Zur Durchführung von XAS benötigt man für eine brauchbare Signalqualität 
eine Synchrotronquelle. Die Experimente dieser Arbeit wurden am DORIS III-
Synchrotron des Hamburger Synchrotronlabors „HASYLAB“ durchgeführt. DORIS III 
ist ein Speicherring von 289 m Durchmesser, in dem Elektronen oder Positronen mit 
einer Energie von 4.45 GeV gespeichert werden und Flüsse von bis zu 140 mA erreicht 
werden. Der Aufbau des Speicherrings ist in Abbildung 3.1 dargestellt. Die 
Experimente wurden an der Beamline C durchgeführt.  
 
Abbildung 3.1: Schematische Darstellung des DORIS III Speicherrings41 
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3.3.2. Beamlineaufbau 
Der Aufbau einer Beamline und der Weg des Strahls zur in situ Messung ist 
schematisch in Abbildung 3.2 dargestellt. Der Strahl durchläuft dabei mehrere 
Stationen: 
 
 
Abbildung 3.2: Schematischer Aufbau der Beamline 
 
1. Nach dem Austritt aus der Synchrotronquelle wird der Röntgenstrahl durch 
einen Eintrittschlitz kollimiert. 
2. Durch einen Doppelmonochromatorkristall wird die Energie des Strahls 
eingestellt.  
3. Die erste Ionisationskammer I1 dient als Referenzsignal für die eingestrahlte 
Intensität. Dies ist notwendig, da die aus dem Synchrotron ausgestrahlte 
Intensität zwischen Injektionen der Partikel in den Ringspeicher abklingt. 
4. Bei den in dieser Arbeit durchgeführten Messungen wurde in-situ gearbeitet, 
dafür wurde ein Ofen eingesetzt, der das Einstellen von Temperaturen sowie 
Gasatmosphären erlaubte. Der Ofen wurde dabei so konstruiert, dass der Strahl 
durch diesen hindurch treten kann. Mit Hilfe von Massenflussreglern (MKS 
Instruments, München) konnten verschiedene Gaszusammensetzungen mit 
definiertem pO2 eingestellt werden, mit denen die Probe umströmt wurde. 
Dafür wurde ein Sauerstoffstrom mit He verdünnt; He wurde als 
Verdünnungsgas gewählt, da seine Absorptionslänge für Röntgenstrahlen 
geringer ist, als die des üblicherweise verwendeten N2. 
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5. Die zweite Ionisationskammer liefert das Intensitätssignal hinter der Probe, 
wodurch zusammen mit dem Signal aus der ersten Ionisationskammer nach 
dem Lambert Beer’schen Gesetz (Gl. (2.1)) der Absorptionskoeffizient 
bestimmt werden kann. 
6. Die Referenzfolie dient zur Kalibrierung der Energieskala. Üblicherweise wird 
hier eine Metallfolie des beobachteten Materials eingesetzt. Da die Lage der 
Absorptionskante bekannt ist, können alle Spektren einer Messreihe mit Hilfe 
des Referenzspektrums auf diesen Wert kalibriert werden, so dass etwaige 
Verschiebungen der Energieskala während langer Messreihen ausgeglichen 
werden können. In den hier durchgeführten Versuchen wurde eine Co-Folie als 
Referenz gewählt. 
7. Die dritte Ionisationskammer liefert das Transmissionssignal für die Referenz. 
Aus dem Intensitätssignal der zweiten Ionisationskammer, welche die in die 
Referenz eingestrahlte Intensität wiedergibt, und dem Signal der dritten 
Ionisationskammer lässt sich nach Gl. (2.1) der Absorptionskoeffizient für das 
Referenzspektrum berechnen. 
 
3.3.2.1. Monochromator 
Der Strahl wird im Monochromator gemäß der Bragg’schen Bedingung 
(Gl. (2.3)) an einer Gitterebene des Monochromatorkristalls wellenlängen- und damit 
energieabhängig gebeugt. Durch diese Dispersion kann eine Energie herausgefiltert 
werden, welche durch den zweiten Monochromatorkristall noch einmal eingegrenzt 
wird. Dabei ist zu beachten, dass Beugungen höherer Ordnung möglich sind, was durch 
die Wahl einer geeigneten Beugungsebene weiter eingegrenzt werden kann. 
An der Beamline C des HASYLAB werden Si Einkristalle als 
Monochromatoren eingesetzt, wobei je nach Anforderung die (111) oder die (311)-
Ebene zur Beugung benutzt werden kann. So lässt sich ein Energiefenster von 2,3 bis 
22,3  keV bzw. 4,4 bis 43,4 keV einstellen, wobei zur Vermeidung der Beugungen 
höherer Ordnung nur Energien > 5 keV verwendet werden sollten. In den in dieser 
Arbeit durchgeführten Experimenten wurde der Si(111)-Doppelmonochromator 
verwendet. Um zusätzlich noch weitere höhere Harmonische auszufiltern, wurde der 
zweite Kristall mit Hilfe des Monochromatorstabilisators (MOSTAB)50 nicht auf das 
Maximum des Signals sondern auf die linke Flanke bei 70% Intensität gelegt. Da das 
Fundamentalsignal eine größere Halbwertsbreite als die Harmonischen besitzt, kann 
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durch diese Vorgehensweise der Beitrag der Harmonischen fast vollständig eliminiert 
und damit ein nahezu monochromatischer Strahl erzeugt werden. 
3.3.2.2. Ionisationskammern 
Zur Detektion der Röntgenstrahlung werden mit Gasen gefüllte 
Ionisationskammern benutzt. Beim Durchtritt durch ein Gas ionisiert die 
Röntgenstrahlung dieses. Legt man analog zu einem Kondensator eine Hochspannung 
an zwei gegenüberliegenden Seiten der Kammer an, so wird das ionisierte Gasatom 
oder –molekül direkt gespalten, in dem die Elektronen zum Plus- und das Gasion zum 
Minuspol der Kondensatorplatten wandern. Trifft ein Elektron oder Ion auf eine Platte 
auf, so wird dies als Stromimpuls detektiert und über einen Verstärker in eine Spannung 
umgewandelt, welche als Intensität gemessen werden kann.  
Da der Röntgenstrahl durch insgesamt drei Ionisationskammern, die Probe und 
die Referenz treten muss, müssen die Kammern so mit Gasen gefüllt werden, dass nicht 
zu viel Intensität absorbiert wird, damit noch genügend Intensität für die nachfolgende 
Stationen vorliegt. 
In den hier durchgeführten Experimenten wurden die Ionisationskammer mit 
Argon so befüllt, dass in der ersten Kammer 10%, in der zweiten 50% und in der dritten 
90% der jeweils vorher eintretenden Intensität absorbiert wurde, wie in Tabelle 3.1 
zusammengefasst.  
 
Ionisationskammer Gasart, Druck Absorption ∆I/I0 
I1 (l = 10 cm) N2, 800 mbar 0,05 
I2 (l = 10 cm) Ar, 300 mbar 0,37 
I3 (l = 10 cm) Ar, 900 mbar 0,74 
Tabelle 3.1: Befüllung der Ionisationskammern. ∆I bezeichnet die von der jeweiligen Kammer 
absorbierte Intensität.  
 
3.3.2.3. Probenträger und Ofen 
Für die Durchführung von in-situ Messungen wird ein Ofen benötigt, in dem die 
Probe einer spezifischen Temperatur und einer wohldefinierten Gaszusammensetzung 
ausgesetzt werden kann. Für in-situ Transmissionsmessungen kommt dabei noch hinzu, 
dass der Strahl ungehindert durch Ofen und Probe geleitet werden muss. Die 
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Röntgenabsorption stellt dabei noch höhere Ansprüche, da im Allgemeinen die 
räumlichen Gegebenheiten an der Beamline sehr beengt sind, so dass der Ofen 
möglichst geringe Ausdehnungen haben sollte. In dieser Arbeit wurde ein Ofen 
verwendet, der vorher schon erfolgreich engesetzt wurde51. Der Ofen verfügt über ein 
Probenrohr, welches an beiden Enden mit röntgentransparenten Kapton®-Fenstern 
versehen wurde. In dieses Ofenrohr konnte ein speziell angefertigter Probenträger 
eingeführt werden, welcher in Abbildung 3.3 schematisch dargestellt ist. Der 
Probenträger wurde, um erhöhten Temperaturen standzuhalten, aus Marcor® angefertigt, 
die Fenster zur Fixierung der Pulverprobe bestanden aus BN, welches auf Grund der 
niedrigen molaren Masse eine nur sehr geringe Absorption von Röntgenstrahlung 
aufweist. 
 
 
Abbildung 3.3: Schematische Darstellung des Probenträgers (Längsschnitt) für die XAS-Experimente51 
 
Die Probe estand dabei aus fein gemörsertem BSCF1982 Pulver, welches mit 
BN verdünnt werden musste, da BSCF1982 aufgrund seiner hohen molaren Masse 
einen großen Teil der Röntgenstrahlung absorbiert. Hier wurden 5 mg des nach der 
Combustion-Methode hergestellten BSCF1982 (s. Kap. 3.2.1.1) mit 40 mg BN 
vermischt und zu einem homogenen Pulvergemisch gemörsert.  
 
3.3.2.4. Referenz 
Um die Energieskala zu kalibrieren muss eine Referenz verwendet werden. Bei 
jeder Messung wurde hierfür eine Cobaltfolie verwendet. Die Energieskala wurde so 
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kalibriert, dass der erste Wendepunkt des Co-Referenzspektrums auf E0(Co) = 7709 eV 
gesetzt wurde. 
 
3.3.3. Datenaufbereitung 
Die Analyse der Daten erfolgte mit dem Programm ATHENA52. Für die Co- und 
die Fe-Kanten wurden im Vor- und Nachkantenbereich Polynome ersten bzw. dritten 
Grades als Hintergrundfunktion angepasst und zur Normierung der Absorptionskanten 
subtrahiert. 
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3.4. Thermogravimetrie 
Thermogravimetrische Untersuchungen wurden an einer SETSYS 16/18 
Thermowaage (SETARAM, Paris, Frankreich) durchgeführt. Alle Messungen wurden 
in einem Aluminiumoxid-Tiegel mit einem Füllvolumen von 150 µl durchgeführt. Die 
Thermowaage ist an ein aus Massenflusscontrollern (MKS Instruments, München, 
Deutschland) bestehendes Gasmischsystem angeschlossen, mit dem verschiedene 
Mischungen aus N2, O2, H2 und Ar hergestellt werden konnten.  
Für alle thermogravimetrischen Experimente wurden die über die Sol-Gel-
Methode (s. Kap. 3.2.1.2) hergestellten Proben verwendet. 
 
 
Abbildung 3.4: Schematischer Aufbau der Thermowaage 
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3.4.1. Auftriebskorrektur 
Für alle in der Thermowaage (TG) gemessenen Daten wurde eine 
Auftriebskorrektur durchgeführt, in dem das nahezu gleiche Volumen an Al2O3-Pulver 
wie Probensvolumen für die jeweilige Messung verwendet wurde. Die Massenänderung 
wurde als Funktion der Temperatur und der Gaszusammensetzung aufgenommen. Es ist 
dabei, wie bei allen TGA-Experimenten, darauf zu achten, das der Gesamtfluss durch 
den Probenraum immer gleich ist, da Flusseffekte sonst Messungen verfälschen könnten. 
Abbildung 3.5 zeigt die Auftriebskorrekturkurve für eine Gaszusammensetzung 
durch einen Fluss von 8 sccm min-1 O2 und 32 sccm min-1 N2, was einem pO2 von 2 kPa 
entspricht. Die so aufgenommene Kurve konnte mit einem Polynom sechsten Grades 
beschrieben werden, welches später bei allen Messungen zur Auftriebskorrektur bei 
einer bestimmten Temperatur zu Grunde gelegt wurde. 
 
 
Abbildung 3.5: Auftriebskorrekturkurve für einen Fluss von 8 sccm O2 + 32 sccm N2 
 
3. Experimenteller Teil 
 - 68 - 
3.4.2. Differentielle Thermogravimetrische Analyse 
Für die differentielle thermogravimetrische Analyse (DTG) wurden 
verschiedene Temperaturrampen gefahren. Dabei wurde zuerst die Abkühlrampe von 
1000 °C ausgehend gestartet, um sicherzugehen, dass das Ausgangsprodukt rein 
kubisch ist. Aus kinetischen Gründen wurde für diese Experimente eine untere 
Temperaturgrenze von 400 °C gewählt: unterhalb dieser Temperatur ist die Bildung der 
hexagonalen Phase so langsam, dass keine Massenänderung während der Haltezeit zu 
beobachten war. Nach erreichen der unteren Temperaturgrenze wurde diese Temperatur 
für jeweils 2 h gehalten um Relaxationseffekte auszuschließen. Abbildung 3.6 zeigt 
exemplarische den Versuchsverlauf für eine Heizrate von 5 K min-1. Insgesamt wurden 
sechs verschiedene Heiz- und Abkühlraten gewählt, 0,5, 1,5, 2,5 4, 5 und 8 K min-1. 
 
 
Abbildung 3.6: Exemplarische Darstellung eines TGA-Experimentes. Die Heiz- und Abkühlraten waren 
hierbei 5 K min-1 
 
Da die Rohdaten ein erhebliches Rauschen aufweisen, mussten die Daten zu 
Bestimmung der DTG-Daten über 100 Datenpunkte geglättet werden.  
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3.5. Coulometrische Titration 
Abbildung 3.7 zeigt schematisch den Aufbau der Titrationszelle. Die Probe wird 
in einen Aluminiumoxidtiegel eingebracht welcher mit einer elektrochemischen Zelle, 
bestehend aus Pt-Elektroden auf einem 8 mol% YSZ-Elektrolyten verschlossen wird. 
Die gesamte Zelle wird mit Borsilicatglaspulver (49 SiO2 + 25 BaO + 16 B2O3 + 
10 Al2O3) gasdicht verschlossen. Die YSZ-Zelle ist mit einer Konstantstromquelle 
kontaktiert, über ein Multimeter kann die Spannung an der Messzelle abgelesen werden, 
welche in den in der Zelle herrschenden Sauerstoffpartialdruck umgerechnet werden 
kann. 
 
 
Abbildung 3.7: Aufbau der Titrationszelle 
 
Nach dem Zusammenbau der Zelle wird diese mit dem Glaspulver bei 1273 K 
versiegelt. Für die eigentlichen Messungen wird die Zelle in einen Ofen eingebracht, in 
dem ein Referenzpartialdruck pO2,ref eingestellt werden kann. Über diesen 
Referenzpartialdruck kann der Sauerstoffpartialdruck in der Zelle pO2,Zelle aus der an der 
YSZ-Zelle gemessenen Spannung EMK nach Gl. (2.33) berechnet werden.  
Die Gasdichtigkeit und Reversibilität der Zelle wird durch mehrmaliges Ein- 
und Auspumpen einer über den angelegten Strom I und die Dauer des Pumpens t nach 
Gl. (2.34) definierten Menge Sauerstoff ∆nO überprüft. Dazu wird für jeweils 1800 s ein 
Strom von 200 µA bzw. -200 µA angelegt und über die gesamte Zeit die EMK an der 
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YSZ-Zelle aufgezeichnet und in einen Sauerstoffpartialdruck umgerechnet. Abbildung 
3.8 zeigt exemplarisch den Partialdruckverlauf während einer solchen 
Dichtigkeitsprüfung. Nach dem Auspumpen des Sauerstoffes herrscht in der Zelle ein 
neuer Sauerstoffpartialdruck, woraufhin die Probe mit Sauerstoffein- bzw. ausbau 
reagiert. Beim BSCF ist diese Antwort bei 1273 K so schnell, dass die Relaxation quasi 
instantan eintritt und nicht aufgezeichnet werden kann. Nach der Relaxation hat sich in 
der Zelle ein neuer Gleichgewichtspartialdruck eingestellt. Etwaige Leckagen würden 
sich nun durch ein langsames Eintreten von Sauerstoff aus dem Referenzgasraum und 
damit einen Drift im pO2-Signal bemerkbar machen. Die Reversiblität der Zelle wird 
durch anschließendes Einpumpen der gleichen Menge Sauerstoff überprüft. Nach dem 
Einpumpen sollte die Probe und damit auch der Zellengasraum wieder im 
Ursprungszustand befinden, was hier stets der Fall war. 
 
 
Abbildung 3.8: Dichtigkeitsprüfung der Titrationszelle 
 
Das Totvolumen der Zelle wurde geometrisch zu Vd = 0,1032 cm3 bestimmt. Der 
daraus resultierende Beitrag des Gasraums zum Sauerstofftransport ∆nO,Gas war dabei 
nur bei hohen Partialdrücken in der Zelle (pO2,Zelle > 5 ×*103 Pa) signifikant (0,15%) 
und daher bei niedrigeren pO2 zu vernachlässigen. 
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3.6. Transmissionselektronenmikropskopie 
Die Proben für die Untersuchungen im Transmissionselektronenmikroskop 
wurden mit einer Strata 205 „focused ion beam“ (FIB) Station (FEI; Eindhoven, 
Niederlande) hergestellt. Die TEM-, SAED und EDX-Aufnahmen wurden in einem 
Tecnai F20 (FEI, Eindhoven Niederlande), welches mit einem EDAX energiedispersen 
Spektrometer und einem „high angle annular dark-field“ (HAADF)-Detektor 
ausgestattet war, aufgenommen 
. 
3.7. Rasterelektronenmikroskopie 
Die Rasterelektronenmikroskopieaufnahmen wurden im 
Sekundärelektronenmodus mit einem LEO920 (Carl Zeiss, Oberkochen, Germany) 
aufgenommen. 
 
3.8. Röntgenbeugung 
Die Röntgendiffraktionsexperimente wurden an einem Theta-Theta 
Diffraktometer (STOE, Darmstadt, Deutschland) in Bragg-Brentano-Geometrie 
durchgeführt. Als Strahlungsquelle wurde Cu Kα-Strahlung verwendet, ein 
Graphit (002) Monochromator wurde verwendet, um den gebeugten Strahl in einen 
Szintillationszähler zu fokussieren. 
 
3.8.1. Rietveld Verfeinerungen 
Als Strukturmodell für die Verfeinerung aller Diffraktogramme wurde ein 
Zweiphasengemisch aus einem kubischen Perovskiten (Raumgruppe mPm3 ) und 
einem hexagonalen (Raumgeuppe P63/mmc) zu Grunde gelegt. Die eingegebenen 
Atompositionen und Besetzungszahlen sind in Tabelle 3.2 und Tabelle 3.3 
zusammengefasst.  
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Atom j xj yj zj Besetzung 
Ba 0 0 0 x 
Sr 0 0 0 1-x 
Co 21  21  21  0,8 
Fe 21  21  21  0,2 
O 21  21  0 3 
Tabelle 3.2: Atompositionen und Besetzungszahlen der kubischen Phase 
 
Atom j xj yj zj Besetzung 
Ba 31  32  43  x 
Sr 31  32  43  1-x 
Co 0 0 0 1 
O 0,1482 -0,1482 0 3 
Tabelle 3.3: Atompositionen und Besetzungszahlen der hexagonalen Phase 
 
Die Besetzungszahlen der A-Kationen Ba und Sr wurde gemäß der 
Stöchiometrie der betrachteten Probe gewählt. Um die Entmischung der Kationen zu 
berücksichtigen, wurden jeweils auch Verfeinerungen mit geändertem Ba zu Sr 
Verhältnis durchgeführt (3:1 in der hexagonalen, 1:3 in der kubischen Phase), der 
erhaltene Phasenanteil änderte sich dabei um unter 5%, was in der weiteren Betrachtung 
durch die Fehlerbalken im Phasenanteil berücksichtigt wurde, (Vgl. dazu auch die 
Ausführungen in der weitergehenden Diskussion in Kapitel 4.4.1). Die Besetzung von 
O wurde bei allen Phasen als 3 festgesetzt, da Sauerstoff auf Grund seiner geringen 
Masse nur sehr wenig zum Diffraktogramm beiträgt. Eine Variation dieses Wertes 
auf 2,2 zeigte keine signifikanten Auswirkungen auf die übrigen Parameter. 
3. Experimenteller Teil 
 - 73 - 
Die allgemeine Verfeinerungsstrategie für alle Diffraktogramme war wie folgt: 
• Zero-Shift und Skalierungsfaktoren Scub und Shex 
• Parameter des Hintergrund-Polynoms sechsten Grades 
• Profilparameter U 
• Gitterkonstanten acub, ahex und chex 
• Profilparameter V und W 
• Mischungsparameter η und NA und NB 
• Debye-Waller-Faktoren  
 
Es soll an dieser Stelle ausdrücklich darauf hingewiesen werden, dass keine 
abschließende Strukturaufklärung mit Hilfe der Rietveld Verfeinerung durchgeführt 
wurde, da die Datenqualität hierfür nicht ausreicht. So wurden beispielsweise die 
Besetzungszahlen nicht zur Anpassung freigegeben. Die für die spätere Diskussion 
herangezogenen Parameter umfassen lediglich die Gitterkonstanten und die 
Skalierungsfaktoren der beiden Phasen. All diese Parameter konnten sehr stabil aus den 
Verfeinerungen erhalten werden. Die GOF Werte waren für alle Verfeinerungen 
unterhalb von 1,5. zusammen mit der guten grafischen Übereinstimmung von 
berechneten und gemessenen Diffraktogrammen kann also eine Verfeinerung 
befriedigender Genauigkeit angenommen werden. 
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4. Ergebnisse 
4.1. Übersicht 
Die Ergebnisse dieser Arbeit gliedern sich grob in zwei Bereiche, die den beiden 
in der Motivation aufgestellten Fragestellungen grob entsprechen: Auf der einen Seite 
die elektronische Struktur mit der Kernfrage, wie die hohe Sauerstoffnichtstöchiometrie 
kompensiert wird, und auf der anderen Seite die Untersuchung der Phasenumwandlung 
der kubischen in eine hexagonale Phase. 
Zuerst wurden die Sauerstoffnichtstöchiometrien von beiden Materialien 
(BSCF1982 und 5582) als Funktion der Temperatur und der Sauerstoffpartialdruckes 
bestimmt und mit den Daten aus der Literatur verglichen. Die 
Sauerstoffnichtstöchiometrie stellt dabei eine Grundlegende Eigenschaft der Materialien 
dar, die sich sowohl auf die elektronischen als auch die strukturellen Eigenschaften 
auswirkt.  
Über Röntgenabsorptionsspektroskopie wurden die Valenzen von Co und Fe als 
Funktion der Temperatur und des Sauerstoffpartialdruckes gemessen und zusammen mit 
den Daten der Nichtstöchiometrie analysiert. 
Die Phasenumwandlung wurde zeitabhängig durch Röntgendiffraktometrie 
beobachtet, um die Kinetik der Umwandlungsreaktion zu erhalten. Die Kinetik wurde 
weiter durch dynamische TGA-Messungen untersucht, um unter Anderem die 
Aktivierungsenergie der Umwandlung zu berechnen. Zusätzlich zu diesen 
makroskopischen Beobachtungen wurden elektronenmikroskopische Untersuchungen 
durchgeführt, um weitere Informationen über die gebildete hexagonale Phase zu 
Erhalten. 
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4.2. Sauerstoffstöchiometrie von BSCF 
4.2.1. Allgemeine Betrachtung 
Die Bestimmung von absoluten Sauerstoffstöchiometrien bei 
nichtstöchiometrischen Oxiden gestaltet sich oftmals sehr schwierig. Das Hauptproblem 
besteht darin, dass die meisten Methoden zur Bestimmung von absoluten 
Sauerstoffstöchiometrien in der Analyse auf einen Referenzpunkt mit bekannter 
Stöchiometrie aufbauen. Wenn eine Substanz an einem beliebigen Punkt im pO2- und 
T-Regime die ideale Sauerstoffstöchiometrie aufweist, so wird sich im δ-pO2-
Diagramm ein Wendepunkt zeigen, auf den man seine Messungen kalibrieren kann.53 
Hochdotierte Perovskite wie eben BSCF besitzen hingegen die Eigenschaft, selbst bei 
oxidierenden Bedingungen weit unterhalb der idealen Stöchiometrie zu liegen, wodurch 
die Bestimmung eines Referenzpunktes im oberen pO2-Regime schwierig wenn nicht 
sogar unmöglich wird. 
Eine häufig angewandte Methode ist die Totalreduktion im Wasserstoffstrom in 
der Thermowaage wie in Kapitel 2.4 beschrieben. Die größte Fehlerquelle ist dabei aber 
die Bildung von flüchtigen Komponenten, die als Massenverlust detektiert werden und 
nicht rein vom Verlust des Sauerstoffs stammen.54 
Mit nasschemischen Methoden können dagegen die Oxidationsstufen der 
Kationen bestimmt werden, woraus indirekt die Sauerstoffstöchiometrie der Probe 
errechnet werden kann. Zu diesen Methoden gehören vorrangig die Redoxtitrationen, 
die je nach Kationensorte sorgfältig ausgewählt und durchgeführt werden müssen. Für 
Übergangsmetalle wie Fe und Co eignen sich unter anderem Cerimetrie und 
Iodometrie.55 Das größte Problem bei nasschemischen Methoden ist das Lösen der 
Proben in einem Solvent zur Titration. Durch Reaktion mit dem Solvent kann schon vor 
der Bestimmung Sauerstoff aus der Probe austreten, des Weiteren können Reagenzien 
der Titration die Komplexierung der Kationen in höheren Oxidationsstufen verursachen, 
wodurch der ermittelte Sauerstoffgehalt fehlerhaft werden kann. 
Auch über spektroskopische Methoden kann der Sauerstoffgehalt bestimmt 
werden. Eine davon ist Neutronenbeugung, da Sauerstoff mit Neutronenstrahlen sehr 
gut beobachtet werden kann. Durch Verfeinerung der Besetzungszahlen des Sauerstoffs 
an Hand der Neutronenbeugungsdaten kann so auf die Stöchiometrie geschlossen 
werden. 
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Eine Methode, die als einzigen Parameter den Sauerstoffgehalt variiert, ist die 
Coulometrische Titration (CT). Wie bereits in Kapitel 2.5 beschrieben, benötigt man 
hierbei außer Sauerstoff keine anderen Substanzen, die durch Reaktion mit der Probe 
systematische Fehler ergeben können. Des Weiteren gibt es bei der CT keine 
Beschränkungen im pO2-Bereich, die durch Gasmischungen vorgegeben werden, so 
dass in einer Messreihe ein weiter pO2-Bereich abgedeckt werden kann. Der Nachteil 
der Coulometrischen Titration ist die lange Versuchsdauer, da die Equilibrierung der 
Probe nach dem Pumpen gerade bei niedrigen pO2 sehr lange dauern kann. 
 
4.2.2. BSCF1982 
In dieser Arbeit wurden zwei verschiedene Sätze an Nichtstöchiometriedaten an 
zwei verschiedenen Proben aufgenommen. Zum Einen wurde für BSCF1982 als 
Vergleich zu den in Kap. 4.3 diskutierten Röntgenabsorptionsdaten die 
Nichtstöchiometrie im Bereich von 750 K < T < 1000 K und 50 Pa < pO2 < 20000 Pa 
thermogravimetrisch gemessen. Die Messkurven sind in Abbildung 4.1 dargestellt. Als 
Referenzpunkt wurde T = 1273 K und pO2 = 20 kPa gewählt, bei dem sich durch 
Totalreduktion mit H2/N2 eine absolute Nichtstöchiometrie von δ = 0,379 ergab. Alle 
anderen Werte wurden auf diesen Referenzwert bezogen. Die Reaktion der 
Vollreduktion ist in dann: 
 
 232,08,09,01,0 O2
2Fe2,0Co8,0SrO9,0BaO1,0OFeCoSrBa δ−++++→δ−  (4.1) 
 
Dabei wird davon ausgegangen, dass Ba und Sr nicht in ihre metallische Form 
überführt werden, da der Sauerstoffpartialdruck des Reduktionsgemisches durch den 
Restsauerstoffgehalt im verwendeten Ar (ca. 10 ppm) bei ca. 10-16 Pa liegt. Die 
Schwelle, bei der Ba und Sr in die metallische Form reduziert werden liegt aber bei 
1273 K bei einem pO2 von ca. 10-31 Pa. 
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Abbildung 4.1: Sauerstoffnichtstöchiometrie δ als Funktion der Temperatur für verschiedene 
Sauerstoffpartialdrücke. Heizrampen 1 K min-1. 
 
Da diese Daten nur in ihrer differenziellen Form als Referenz für die XANES-
Daten gebraucht werden, wird hier auf eine weitere Betrachtung verzichtet und auf 
Kapitel 4.3 verwiesen. 
 
4.2.3. BSCF5582 
4.2.3.1. Thermogravimetrische Analyse 
Die Daten für BSCF5582 wurden mit statischer TGA aufgenommen. Um zu 
verhindern, dass die Bildung der hexagonalen Nebenphase die Ergebnisse verfälscht, 
wurde vor Aufnahme eines jeden Datenpunkts die Probe auf 1223 K aufgeheizt und 2 h 
bis zur Massenkonstanz equilibriert. So wurde gewährleistet, dass die reine kubische 
Phase Ausgangspunkt der Messung war. Diese Vorgehensweise hat weiterhin den 
Vorteil, dass für jeden einzelnen Datenpunkt im pO2-T-Raum ein eigener Referenzpunkt 
aufgenommen wird und so z. B. die Waagendrift etc. ausgeglichen werden können. 
Temperaturen unterhalb von 1123 K wurden mit hohen Abkühlraten (30 K min-1) 
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angefahren, um die Zeit, in der die Probe Temperaturen unterhalb der Stabilitätsgrenze 
der kubischen Modifikation ausgesetzt ist, zu minimieren. Bildeten sich innerhalb eines 
Temperaturbereichs hexagonale Phasenanteile konnte dies sofort nach erreichen der 
Temperatur bemerkt werden. Daher konnte für diese Punkte keine Equilibrierung 
durchgeführt werden. Es wurde deshalb die Massenänderung sofort nach Erreichen der 
Temperatur als die dem kubischen δ entsprechende zugeordnet.  
 
 
Abbildung 4.2: Verlauf eines TGA-Experiments zur Bestimmung von δ bei pO2 = 20 kPa. Es ist klar zur 
erkennen, wie sich bei Temperaturen zwischen 1073 K und 823 K nach Erreichen der Temperatur das 
Massensignal weiter ändert. Diese Massenänderung wird der Bildung der hexagonalen Phase 
zugeschrieben.  
 
Abbildung 4.2 zeigt den Verlauf eines solchen TGA-Experimentes. Man erkennt 
deutlich, dass sich im Bereichen von 823 K < T < 1113 K die Masse der Probe nach 
Erreichen der jeweiligen Temperatur weiter ändert. Diese Massenänderung wird der 
Bildung der hexagonalen Phase zugeschrieben, da die Sauerstoffstöchiometrien der 
resultierenden Phasen als ungleich der der kubischen Ausgangsphase angenommen wird. 
Die Bildung dieser Phase tritt offenbar bei einer Temperatur von 1113 K zum ersten 
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Mal auf und scheint bei einer Temperatur von 823 K zum Erliegen zu kommen. Die 
obere Grenze lässt sich dabei der thermodynamischen Kontrolle zuschreiben, das heißt, 
bei dieser Temperatur ist die rein kubische Phase thermodynamisch stabil. Die untere 
Grenze ist jedoch kinetisch kontrolliert. Die Bildung der hexagonalen Phase läuft so 
langsam ab, dass sie entweder mit der TG nicht mehr aufgenommen werden kann sie 
läuft bei der niedrigen Temperatur nicht mehr ab, d. h. die kubische Phase ist metastabil. 
Anhand dieser Messreihe lässt sich die Stabilität der kubischen Phase im pO2-T-
Raum eingrenzen, da das Wachstum der hexagonalen Phase und damit die 
Massenänderung im Vergleich zur Massenänderung durch Sauerstoff Ein- und Ausbau 
in der kubischen Ausgangsphase sehr langsam ist und von dieser getrennt werden kann. 
Auf diesen Punkt wird noch später in Kapitel 4.4 genauer eingegangen. 
Abbildung 4.3 zeigt die doppelt logarithmische Auftragung der 
Sauerstoffnichtstöchiometrie der kubischen Phase als Funktion des Partialdrucks für 
verschiedene Temperaturen. Die durchgezogenen Linien sind lineare Anpassungen an 
die Daten. Zu beachten ist hier, dass als Referenzpunkt für die Absolutwerte von 
δ analog zur Coulometrischen Titration ein Mittelwert aus Literaturdatenverwendet 
gewählt wurde (vgl. Kap. 4.2.3.2). 
 
Abbildung 4.3: Doppelt logarithmische Auftragung der Sauerstoffnichtstöchiometrie δ der kubischen 
Phase als Funktion des Sauerstoffpartialdrucks für verschiedene Temperaturen 
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4.2.3.2. Coulometrische Titration 
Der Sauerstoffnichtstöchiometrie von BSCF5582 wurde zusätzlich mit Hilfe von 
Coulometrischer Titration gemessen. Die doppelt logarithmisch aufgetragenen 
Ergebnisse sind in Abbildung 4.4 für zwei Temperaturen (1273 K und 1173 K) 
dargestellt. Da die Coulometrische Titration eine sehr zeitintensive Methode ist, wurden 
keine tieferen Temperaturen gemessen, da die Bildung der hexagonalen Phase in dieser 
Zeit weit voranschreiten kann und die Ergebnisse verfälschen würde. Der 
Referenzpunkt für T = 1273 K und pO2 = 105 Pa wurde willkürlich auf einen Mittelwert 
aus Literaturdaten (vgl. 4.2.3.3, S.82) auf δ = 0,67 festgelegt. Auf eine Bestimmung 
über eine Totalreduktion wurde aufgrund der oben beschriebenen Probleme verzichtet. 
 
 
Abbildung 4.4: Sauerstoffdefizit als Funktion des Partialdrucks, ermittelt durch Coulometrische Titration 
bei 1273 K (schwarz) und 1173 K (rot). Kreise markieren den linearen Bereich, Dreiecke den 
Zersetzungsbereich. Der Bereich, in dem eine stabile Zwischenphase vermutet wird, ist vergrößert 
dargestellt. 
 
In Abbildung 4.4 sind deutlich drei Bereiche zu erkennen: Ein linearer Bereich 
bei hohen pO2 bis hinunter zu einem pO2 von 10-4 Pa (T = 1273 K) bzw. pO2 = 10-5 Pa 
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(T = 1173 K), im Diagramm durch Kreise markiert, und ein Bereich bei pO2 < 10-7 Pa , 
in dem ein für Zersetzungen typischer Verlauf beobachtet werden kann (Dreiecke). Aus 
diesen Daten kann die untere Stabilitätsgrenze von BSCF5582 im pO2-Regime durch 
den rapiden Abfall der Sauerstoffstöchiometrie bei niedrigen pO2 beobachtet werden. 
Bei 1273 K beginnt ab einen pO2 von 10-6 Pa die Zersetzung, bei 1173 K scheint es 
gerade oberhalb von einem pO2 von 10-5 Pa einen Punkt zu geben, an dem zumindest 
eine teilweise Zersetzung eintritt. Zur Verdeutlichung des Einsetzens der Zersetzung ist 
der fragliche Bereich vergrößert dargestellt.  
Die untere Stabilitätsgrenze von BSCF5582 kann je nach Temperatur auf 
pO2 = 2,5 ×  10-4 Pa (T = 1173 K) und pO2 = 10-5 Pa (T = 1273 K) eingegrenzt werden. 
Dies ist im Einklang mit den Daten von Ovenstone et al56, die mit Hilfe von in-situ 
XRD fanden, dass BSCF5582 bei einem Partialdruck von 1 Pa immer noch rein kubisch 
ist. Die teilweise Zersetzung bei T = 1173 K ist jedoch noch nicht einer Zersetzung 
analog der Vollreduktion zuzuordnen, da nach diesem Bereich erneut ein 
Stabilitätsbereich zwischen 10-5 und 10-7 Pa folgt, erkennbar durch die geringe Steigung 
in der doppelt logarithmischen Auftragung im vergrößerten Teil von Abbildung 4.4. Ein 
solcher Bereich lässt sich auch für eine Temperatur von T = 1273 K finden, hier 
zwischen 10-5 und 10-6 Pa.  
Erinnert man sich an die von Wagner53 aufgestellte Grundforderung nach einem 
Wendepunkt im log[pO2 / Pa]  log δ Graphen zur Bestimmung eines stöchiometrischen 
Punktes eines System, kann man hier eine Zwischenstufe in der Reduktion des BSCF 
mit stöchiometrischer Zusammensetzung vermuten. Die beobachtete Nichtstöchiometrie 
(im Rahmen der vorher diskutierten Genauigkeit) ist hier für beide Temperaturen 
δ = 0,96. Die Nähe zu einer ganzen Zahl - „eins“ - lässt hier die Spekulation zu, dass 
sich als Zwischenstufe 20,20,80,50,5 OFeCoSrBa  bildet. Ein Vergleich der Stoffe BaCoO2 
und SrFeO2 - quasi als extreme Varianten des BSCF – gibt weitere aufschlussreiche 
Hinweise. In der Tat ist eine analoge Struktur das BaCoO2 bekannt, welches durch 
Synthese aus BaCO3 und Co im Vakuum, also bei niedrigem pO2 erhalten werden 
kann57. Auf der anderen Seite der Endstrukturen liegt SrFeO3-δ, welches mit Hilfe von 
CaH2 zu SrFeO2 reduziert werden konnte.58 Im Gegensatz zum BaCoO2 liegt hier eine 
dem kubischen Perovskiten verwandte Struktur vor, in der Co quadratisch planar von O 
koordieniert ist, was man auch als Ordnung der Sauerstoffleerstellen beschreiben kann. 
Es scheint also nicht abwegig, dass sich bei genügend reduzierender Atmosphäre 
ein Intermediat mit einer Sauerstoffstöchiometrie von zwei bildet, was genau δ = 1 
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entspricht. Verschiebt man die aus der Coulometrischen Titration erhaltenen Daten so, 
dass der Stabilitätsbereich des Intermediats genau bei δ = 1 liegt, erhält man eine 
absolute Nichtstöchiometrie für T = 1273 K und pO2 = 10130 Pa von δ = 0,71. 
 
4.2.3.3. Vergleich mit Literaturdaten zu BSCF5582 
Vergleicht man in der Literatur publizierte Daten zur Nichtsöchiometrie von 
BSCF5582 lassen sich für einen bestimmten Sauerstoffpartialdruck und eine bestimmte 
Temperatur Werte finden, die bis zu 0,5 voneinander abweichen. In Abbildung 4.5 ist 
eine Auswahl an Daten als Funktion des Sauerstoffpartialdrucks zusammengefasst. Die 
jeweiligen Referenzpunkte wurden mit * gekennzeichnet. 
 
 
Abbildung 4.5: Vergleich der Literaturdaten absoluter Werte für die Sauerstoffnichtstöchiometrie δ als 
Funktion des Sauerstoffpartialdrucks pO2. Verschiedene Symbole kennzeichnen die verschiedenen 
Quellen. (gleiche Farben sind dabei gleiche Temperaturen (rot: 298 K, orange: 873 K, gelb: 973 K, grün: 
1073 K, türkis: 1123 K, blau: 1173 K, lila: 1223 K, dunkelrot: 1273 K). Auf die Methode zur jeweiligen 
Bestimmung wird im Text näher eingegangen. Die jeweiligen Referenzpunkte wurden mit * 
gekennzeichnet. 
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Kriegel et al59 haben die absolute Sauerstoffstöchiometrie von BSCF5582 
bestimmt, in dem sie den Referenzpunkt bei pO2 = 103 Pa und T = 1273 K setzten. Eine 
unter diesen Bedingungen equilibrierte Probe wurde sehr schnell (35 K min-1) im 
Stickstoffstrom abgekühlt, um eine Reoxidation zu verhindern. Anschließend wurde der 
Sauerstoffgehalt über eine cerimetrische Titration bestimmt. Alle anderen Werte 
wurden thermogravimetrisch bestimmt und auf diesen Referenzpunkt kalibriert.  
Bucher et al60, Wang et al61 und Svarcova et al34 wählten die Bestimmung des 
Referenzpunktes durch Totalreduktion mit einem H2/Ar- oder H2/N2 Gemisch. Die 
Diskrepanz in diesen nach der gleichen Methode durchgeführten Kalibrierungen der δ-
Skala zeigen sehr deutlich, dass aus thermogravimetrischen Messungen erhaltene 
Absolutwerte für die Sauerstoffstöchiometrie wenig aussagekräftig sind. 
McIntosh et al62 gingen einen Weg, der gänzlich ohne Referenzpunkt auskommt, 
da die Besetzung der Sauerstoffplätze mittels Neutronenbeugung in-situ bestimmt 
wurde. Die Werte für die Sauerstoffnichtstöchiometrie liegen jedoch weit über denen 
der anderen Quellen aber nahe an den in dieser Arbeit ermittelten. 
Zeng et al63 benutzten eine iodometrische Titration zur Bestimmung von δ bei 
Raumtemperatur in Luft und erhielten einen Wert von δ = 0,318.  
 
Allen hier diskutierten Methoden ist gemein, dass durch die Bildung der 
hexagonalen Phase in einem Temperaturbereich um 1073 K die Ergebnisse, auch 
relative Änderungen ∆δ, verfälschen können. 
Trotz dieser Problematiken lassen sich die Trends in der Sauerstoffstöchiometrie 
mit der Temperatur und dem Sauerstoffpartialdruck jedoch gut beobachten, was sich u. 
A. durch die Bestimmung des thermodynamischen Faktors 
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



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1 2
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überprüfen lässt. Die aus den in Abbildung 4.5 gezeigten Werte errechneten 
thermodynamischen Faktoren sind in Tabelle 4.1 zusammengefasst. Es ist zu erkennen, 
dass die Werte für die über TGA bestimmten Werte innerhalb der Fehler identisch sind. 
Die Werte aus der Neutronenbeugung weichen bei tieferen Temperaturen jedoch ab. 
Vergleicht man die in dieser Arbeit erhaltenen Werte, erkennt man dass bei 
Temperaturen oberhalb von 1073 K die Werte sehr gut mit denen der Literatur 
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übereinstimmen. Bei tieferen Temperaturen stimmen die aus der TGA erhaltenen Werte 
jedoch eher mit denen von McIntosh aus Neutronenbeugungsdaten ermittelten überein 
als mit denen aus thermogravimetrischen Experimenten. Diese Diskrepanz liegt 
vermutlich daran, dass bei den von Bucher und Kriegel durchgeführten Experimenten 
die Bildung der hexagonalen Phase vernachlässigt wird und so ein scheinbar kleineres δ 
der rein kubischen Phase zugeordnet wird. Dies drückt sich wie nach Gl. (4.2) zu sehen 
in einem überschätzten thermodynamischen Faktor aus. 
 
T 873 K 973 K 1073 K 1123 K 1173 K 1273 K 
Buchera 125 ±2 138 +- 2 115 ± 3  95 ±4  
Kriegela  135 ±3  111 ± 5  89 ± 2 
McIntoshb 77 ± 11 91 ± 15 111 ± 8  102 ±14  
Diese 
Arbeit TG 89 ± 13 95 ± 7 93 ± 8 91 ± 7  82 ± 6 
Diese 
Arbeit CT     92 ± 3 85 ± 2 
Tabelle 4.1: Zusammenfassung der thermodynamischen Faktoren aus der Literatur und dieser Arbeit. 
aAus thermogravimetrischen Messungen, baus Neutronenbeugungsdaten. 
 
4.2.4. Zusammenfassung 
Im ersten Teil der Ergebnisse wurden verschiedene Methoden zur Bestimmung 
der Sauerstoffstöchiometrie verwendet. Der Vergleich mit Literaturdaten zeigt, dass 
eine Bestimmung der absoluten Nichtstöchiometrien δ sehr schwierig ist und in der 
bisher bekannten Literatur nicht zweifelsfrei gelungen ist. Aus den CT-Daten wurde 
eine Möglichkeit vorgeschlagen, einen Referenzpunkt bei sehr kleinen pO2 zu wählen, 
bei dem sich vermutlich eine stabile Zwischenphase mit der Stöchiometrie 
Ba0.5Sr0.5Co0.8Fe0.2O2 vorliegt. 
Die relativen Änderungen ∆δ sind dagegen sehr gut ermittelbar und stimmen mit 
denen aus der Literatur überein. 
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4.3. XANES Spektroskopie 
In diesem Kapitel wird die Ermittlung der Valenzen von Co und Fe als Funktion 
der Temperatur T und des Sauerstoffpartialdruckes pO2 beschrieben. Zusammen mit den 
im vorigen Kapitel ermittelten Daten zur Sauerstoffnichtstöchiometrie wird versucht, 
die Frage nach der Ladungskompensation des Sauerstoffausbaus zu beantworten. 
Anstelle eines klassischen Punktdefektmodells wird ein rudimentäres Bandmodell 
vorgeschlagen, welches das Verhalten von BSCF beschreibt. 
 
4.3.1. Kalibrierkurven 
Als Standards zur Erzeugung von Kalibriergraden, mit deren Hilfe die 
Verschiebung der Absorptionskanten den Oxidationsstufen der Metalle Co bzw. Fe 
zugeordnet werden können, wurden FeO, Fe2O3 und SrFeO2.86 sowie CoO, Co3O4 und 
LaCoO3 verwendet. Als Kriterium für die Kantenlage wurde in dieser Arbeit die 
Energie bei halbem Kantenhub herangezogen. Eine andere Variante, die oft gewählt 
wird, ist das Kalibrieren auf einen bestimmten Wendepunkt im Spektrum, wie es zum 
Beispiel in der Arbeit von Blasco et al64 an ähnlichen Materialien durchgeführt wird. 
Für die in dieser Arbeit erhaltenen Spektren der Standards ist diese Methode jedoch 
ungünstig, da zum einen die Definition des ersten Wendepunktes auf Grund von 
teilweise vorhandenen Vorkantenpeaks schwierig ist, zum anderen die Genauigkeit bei 
der Bestimmung über den halben Kantenhub genauer ist. Für die Bestimmung über den 
halben Kantenhub wurde eine Relation von (3.66 ± 0.15) eV / Oxidationsstufe für Fe 
erhalten, wohingegen die Auswertung über den ersten Wendepunkt (1.90 ± 0.19) eV / 
Oxidationsstufe ergab. Letzteres stimmt innerhalb des Fehlers mit den von Haaß et al.65 
bestimmten Daten überein. Dies entspricht einer relativen Genauigkeit der 
Oxidationsstufe von 4%, für die Auswertung über den halben Kantenhub respektive 
10% für die Auswertung über den ersten Wendepunkt. 
Für Co sind in der Literatur keine Kalibierdaten vorhanden, aus Gründen der 
Kontinuität wurde aber auch hier die Auswertung über den halben Kantenhub gewählt. 
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Abbildung 4.6: Kalibrierkurven für Eisen (a) und Cobalt (b) 
 
4.3.2. Ba0.1Sr0.9Co0.8Fe0.2O3-δ 
Abbildung 4.7 zeigt die XANES Spektren im Bereich der Co-K- sowie der Fe-
K-Kanten exemplarisch für eine Temperatur von T = 783 K für verschiedene 
Sauerstoffpartialdrücke pO2. Die Einfügungen zeigen einen stark vergrößerten Teil der 
Spektren im Bereich des halben Kantenhubs, um die Verschiebung der Kanten zu 
höheren Energien mit steigendem Sauerstoffpartialdruck zu verdeutlichen.  
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Abbildung 4.7: XANES Spektren der Co-K- sowie der Fe-K-Kanten bei T = 783 K für verschiedene 
Sauerstoffpartialdrücke pO2 
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An Hand der aus den Kalibriergeraden erhaltenen Umrechnungsfaktoren kann 
die Verschiebung der Kante einer Änderung der Oxidationsstufe zugeordnet werden. 
Die so erhaltenen Werte für die Oxidationsstufen von Co und Fe sind in Abbildung 4.8 
als Funktion von Temperatur T und Sauerstoffpartialdruck pO2 dargestellt. Die darin 
durchgezogenen Linien sind Anpassungen an ein lineares Modell für jede Temperatur. 
Wie in Kapitel 4.3.1 beschrieben, ist die Bestimmung von absoluten 
Oxidationsstufen mit Hilfe von XANES Spektroskopie nur mit sehr großen Fehlern 
möglich, für dieses Experiment wurde ein absoluter Fehler auf den Oxidationsstufen 
von ± 0.277 für Co und ± 0.167 für Fe errechnet. Die Fehlerbalken in Abbildung 4.8 
sind dagegen die relativen Fehler (± 0.01), um zu verdeutlichen dass trotz des großen 
absoluten Fehlers der Oxidationsstufe Änderungen selbiger verhältnismäßig genau 
bestimmt werden können. Der große Unterschied zwischen absolutem und relativem 
Fehler rührt daher, dass die relative Genauigkeit nur von der Steigung der 
Kalibriergraden abhängt, wohingegen der absolute Wert durch den Achsenabschnitt 
bedingt ist, welcher einen großen Fehler aufweist. Die Energieskala selber ist also mit 
guter Genauigkeit gegenüber einem Standard zu kalibrieren, während die absolute Lage 
der Energieskala einen großen Fehler aufweist. Es sollte hier noch erwähnt werden, dass 
die Daten für zCo eine größere Streuung aufweisen als die Daten für zFe. Die Ursache 
dafür ist unklar, allerdings kann ausgeschlossen werden, dass es zu einer Überlagerung 
der EXAFS der Fe-K-Kante mit der XANES-Region der Co-K-Kante kommt. 
Vergleicht man die absoluten Oxidationsstufen von Co und Fe, auch unter 
Berücksichtigung des großen absoluten Fehlers, ist als wichtiges Ergebnis festzuhalten, 
dass die mittlere Oxidationsstufe von Fe sich im betrachteten Temperatur- und 
Sauerstoffpartialdruckbereich zwischen +3 und +4 bewegt. Dies ist signifikant höher als 
die des Co, welche sich zwischen +2 und +3 bewegt. Betrachtet man die Reduktion der 
stöchiometrischen Verbindung Ba0.1Sr0.9Co0.8Fe0.2O3 in der Co und Fe in der 
Oxidationsstufe +4 vorliegen wie in Gl. (4.3) gezeigt, so bedeutet dies, dass die 
Ladungskompensation für die im Material erzeugten Leerstellen vornehmlich durch die 
Reduktion von Co4+ zu Co3+ und weiter zu Co2+ und zu einem nur geringen Teil durch 
die Reduktion von Fe4+ zu Fe3+ erreicht wird. 
 
 2232.08.09.01.032.08.09.01.0 OOFeCoSrBaOFeCoSrBa δδ +→ −  (4.3) 
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Die Abhängigkeit der Oxidationsstufen vom Logarithmus des 
Sauerstoffpartialdrucks lässt sich für beide gut mit einer linearen Gleichung (4.4) 
beschreiben. 
 
 
( ) 02TM Olog apaz +=  (4.4) 
 
 
 
Abbildung 4.8: Oxidationstufen von Co und Fe in Abhängigkeit von Temperatur und 
Sauerstoffpartialdruck  
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Trägt man die Oxidationsstufe z als Funktion der Temperatur T aufträgt für die 
verschiedenen pO2 aufträgt, erhält man Abbildung 4.9.  
 
 
 
Abbildung 4.9: Oxidationsstufen als Funktion der Temperatur T für verschiedene Sauerstoffpartialdrücke 
für Co (oben) und Fe (unten) 
 
Es ist deutlich zu sehen, dass zFe für alle Partialdrücke einen Trend mit der 
Temperatur aufweist, wohingegen ein solcher Trend bei der Oxidationsstufe von Co 
nicht zu erkennen ist. Eine Änderung des Sauerstoffgehaltes durch Änderung des pO2 
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wirkt sich also anders aus als eine Änderung durch die Temperatur. Das bedeutet, dass 
der Ladungszustand der Kationen nicht alleine direkt durch das Sauerstoffdefizit 
bestimmt ist, sondern auch unmittelbar von Temperatur und pO2 beeinflusst wird. Eine 
Erklärung hierfür wird in der späteren Auswertung gegeben. 
Eine ähnliche Zusammensetzung (BSCF5582) wurde in einer Studie von 
Arnold et al66 mit Hilfe von sog. „Energy Loss Near Edge Structure“- ELNES) 
Spektroskopie untersucht. Die daraus erhaltenen Oxidationsstufen für Co und Fe liegen 
bei T = 773 K bei zCo = 2,2 und zFe = 2,8 und damit weit niedriger als die in dieser 
Arbeit erhaltenen Werte. Dieser Unterschied lässt sich jedoch leicht damit erklären, dass 
ELNES-Messungen in einem TEM und somit im Vakuum durchgeführt werden, 
wodurch der Sauerstoffpartialdruck sehr klein wird, was eine weitere Reduzierung des 
Materials zur Folge hat. Des Weiteren weist BSCF5582 eine höhere 
Sauerstoffnichtstöchiometrie auf als BSCF1982.  
Der Trend, dass Co weiter reduziert wird als Fe, wird jedoch auch in dieser 
Studie bestätigt. Eine Temperaturabhängigkeit der Valenz von Co, wie sie von Arnold 
et al66 beschrieben wird, konnte in dieser Arbeit jedoch nicht bestätigt werden. Dies 
mag daran liegen, dass in sehr unterschiedlichen pO2-Bereichen gearbeitet wurde. 
Trägt man nun die Steigungen der pO2-Abhängigkeit der Oxidationsstufe z als 
Funktion der Temperatur auf, erhält man den in Abbildung 4.10 dargestellten Graphen. 
Aus diesem wird, trotz der großen Fehlerbalken, der Trend ersichtlich, dass die pO2-
Abhängigkeit für die beiden beobachteten Oxidationsstufen einen gegenläufigen Trend 
aufweist.  
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Abbildung 4.10: pO2-Abhängigkeit der Oxidationsstufe als Funktion der Temperatur für Fe und Co 
 
Um ein Bild vom Zusammenspiel der B-Kationen Fe und Co bei der 
Ladungskompensation zu bekommen, kann man sich am besten die Änderung der 
jeweiligen Oxidationsstufen bei einem reduktiven Schritt, entweder durch Erhöhung der 
Temperatur oder Verringerung des Sauerstoffpartialdruckes, anschauen. Aus den beiden 
Werten ∆zFe und ∆zCo kann ausgerechnet werden, zu welchen Teilen die 
Ladungskompensation von welchem Kation übernommen wird. Als Normierungsfaktor 
wird dabei noch die Besetzung von Fe und Co (0,2 zu 0,8) im Material berücksichtigt. 
Startet man bei der am höchsten oxidierten Form des BSCF, was der höchsten 
Temperatur und dem niedrigsten pO2 entspricht, erhält man Abbildung 4.11. Hier ist 
deutlich zu erkennen, dass die Ladungskompensation bei hohen pO2 zunächst vom 
Eisen übernommen wird, bei der weiteren Reduzierung des Materials aber die Rolle von 
Co in der Ladungskompensation eine immer größere Rolle spielt. Dies kann so 
interpretiert werden, dass beim Erreichen eines bestimmten pO2 eine Sättigung in der 
Oxidationsstufe von Eisen erreicht wird, was heißt, das Fe eine bestimmte 
Oxidationsstufe nicht unterschreiten kann. Dies würde bedeuten, dass der Eisengehalt 
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der limitierende Faktor der erreichbaren Sauerstoffnichtstöchiometrie ist, und damit 
makroskopische Eigenschaften wie Sauerstoffpermeation und Leitfähigkeit beeinflusst 
würden. Dies wurde von Chen et al67 bei der Untersuchung von mehreren 
Ba0.5Sr0.5CoxFe(1-x)O3-δ (0 < x 1) Proben bestätigt und kann analog auf das System 
Ba0.1Sr0.9CoxFe(1-x) O3-δ (0 < x 1) übertragen werden. 
 
 
Abbildung 4.11: Anteil von Eisen an der Ladungskompensation für reduktive Schritte als Funktion des 
Sauerstoffpartialdrucks bei verschiedenen Temperaturen. Die durchgezogene Linie ist eine Führung für 
das Auge. 
 
Um weitere Aussagen zum Reduktions- und Oxidationsverhalten von 
BSCF1982 zu machen, wurde der Sauerstoffausbau mit Hilfe von Thermogravimetrie 
über die Massenänderung wie in Kapitel 4.2.2 beschrieben untersucht. Aus der 
Massenänderung kann die Sauerstoffnichtstöchimetrie in gewissen Grenzen bestimmt 
werden. Dafür wird aber ein Referenzpunkt mit bekannter Sauerstoffstöchimoetrie 
benötigt, der wie in Kapitel 4.2.1 erklärt, nicht zugänglich ist. 
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Um die angeführten Probleme zu umgehen und dennoch eine aussagekräftige 
Analyse durchzuführen, kann die Betrachtung von differenziellen Werten, also z. B. der 
Änderung der Sauerstoffnichtstöchiometrie ∆δ, die bessere Methode sein. 
Aus der Summenformel des BSCF lässt sich die 
Ladungsneutralitätsbedingung 
 
 
0)δ3(208,09,01,0 OFeCoSrBa =−++++ zz,zzz  (4.5) 
 
formulieren, wobei zi die Oxidationsstufe der Komponente i und δ die 
Sauerstoffnichtstöchiometrie ist. Um diese Beziehung zu vereinfachen, kann 
angenommen werden, dass die Oxidationsstufen von Ba, Sr und O konstant sind, eine 
Änderung der Sauerstoffnichtstöchiometrie würde sich also nur auf die 
Oxidationsstufen von Co und Fe auswirken, was in Gl. (4.6) dargestellt ist. 
 
 
( )FeCo21 2,08,0 zz ∆+∆−=δ∆  (4.6) 
 
Mit den aus der Röntgenabsorptionsspektroskopie erhaltenen Werten für 
Oxidationsstufen von Co und Fe, lässt sich nun also die Änderung der 
Sauerstoffstöchiometrie, verursacht durch die Reduktion und Oxidation von Co und Fe, 
als ∆δXAS berechnen. Trägt man nun die aus den Thermogravimetrischen Messungen 
erhaltenen Sauerstoffnichtstöchiometrien ∆δTG sowie die aus der 
Röntgenabsoprtionsspektroskopie errechneten Werte ∆δXAS als Funktion des 
Sauerstoffpartialdrucks bei verschiedenen Temperaturen auf wie in Abbildung 4.12 so 
kann man diese vergleichen. 
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Abbildung 4.12: Vergleich der Änderung der Sauerstoffstöchimoetrie ∆δ = δ − δref aus den 
thermogravimetrischen Messungen (ausgefüllte Symbole) und der nach (4.6) aus den XAS-Daten 
berechneten Werte als Funktion des Sauerstoffpartialdrucks pO2 für verschiedene Temperaturen. δref ist 
der Wert bei T = 783 K und pO2 = 20 kPa, was der am höchsten oxidierten Form entspricht. 
 
Der große Unterschied in den Wertepaaren aus den verschiedenen Methoden 
lässt sich nur damit erklären, dass die Ladungskompensation der durch den 
Sauerstoffausbau erzeugten Elektronen nicht alleine durch Fe und Co geschieht. Mit 
anderen Worten ist die Annahme, das zBa, zSr und zO konstant mit T und pO2 sind, 
zumindest teilweise falsch. Bei der Frage, welches der drei genannten Elemente seinen 
formalen Ladungszustand ändern kann, fallen die Erdalkalielemente Ba und Sr sehr 
schnell heraus, da bei ihnen bekannt ist, dass sie auch unter sehr reduzierenden 
Bedingungen die formale Oxidationsstufe +2 behalten. Bleibt also nur, in Erwägung zu 
ziehen, dass die formale Oxdiationsstufe von O sich ändert. Stellt man nun aus Gl. (4.5) 
und Gl. (4.6) eine differentielle Neutralitätsbedingung auf, so erhält man 
 
 
( ) 032,08,0 refO,OFeCo =δ∆−∆δ−+∆+∆ zzzz  (4.7) 
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wobei sowohl die Änderung der Sauerstoffstöchiometrie (δ = δref + ∆δ) als auch die 
Änderung der Oxidationsstufe des Sauerstoffes (zO = zO,ref + ∆zO) berücksichtigt wird. 
Allerdings wird auch durch das Aufstellen einer differentiellen 
Neutralitätsbedingung das Problem des fehlenden Referenzpunktes nicht umgangen. 
Setzt man einmal voraus, dass die mit der Thermogravimetrie gemessenen Werte 
für die Sauerstoffstöchiometrie korrekt sind, kann man mit zwei verschiedenen, 
willkürlich gewählten Referenzpunkten für die initiale Oxidationsstufe des Sauerstoffes 
vor der Reduktion (zO,ref = -1,2 und -1,8) nun die Oxidationsstufe von Sauerstoff nach 
einer Reduktion, zO so bestimmen, dass die Neutralitätsbedingung (4.7) erfüllt ist. Führt 
man dieses Vorgehen nun erneut mit geänderten Werten für δ von ± 0,1 aus. so kann der 
Fehler in der Bestimmung der absoluten Sauerstoffstöchiometrie demonstriert werden. 
Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.13 zusammengefasst. 
 
 
Abbildung 4.13: Berechnete Oxidationsstufe von Sauerstoff zO bei einer Temperatur von T = 783 K als 
Funktion von pO2 für zwei willkürlich gewählte Referenzpunkte zO,ref. Der Einfluss des Fehlers auf den 
absoluten Wert der Sauerstoffnichtstöchiometrie δ ist durch die beiden Linien (rot: δ + 0,1; blau: δ - 0,1) 
angedeutet.  
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Ungeachtet des gewählten Wertes für zO,ref und des absoluten Wertes für δ ist die 
Oxidationsstufe zO abhängig vom Sauerstoffpartialdruck pO2. Um also ein vollständiges 
Bild von den Vorgängen beim Ausbau von Sauerstoff aus dem Material zu zeichnen, 
muss eine variable Oxidationsstufe von Sauerstoff berücksichtigt werden, wodurch die 
Sauerstoffausbaugleichung (1.4) die Form 
 
 
( ) −−++→ eVOO OO221OO zz  (4.8) 
 
erhält. 
Mit Hilfe dieser neuen Beziehung ließe sich nun ein klassisches 
Punktdefektmodell für das System aufstellen, in dem nicht nur die Oxidationsstufen von 
Fe und Co neben der allgemeinen Sauerstoffstöchiometrie, sondern auch noch die 
Oxidationsstufe von O berücksichtigt würde.  
Dieses Modell würde aber sehr komplex ausfallen, und, was weit 
problematischer ist, zu viele Variablen enthalten, um eine sinnvolle Interpretation zu 
erlauben. Bisher wurde auch noch kein Punktdefektmodell für BSCF erarbeitet, 
lediglich ein semiempirisches wurde von Kriegel et al59 vorgeschlagen. 
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4.3.3. Semiempirisches Bandstrukturmodell 
Da ein Punktdefektmodell für BSCF, welches sämtliche Parameter enthält, keine 
sinnvolle Interpretation erlaubt, muss eine andere Herangehensweise gewählt werden. 
Lankhorst et al68 haben für das verwandte System La0.6Sr0.4Co(1-y)FeyO3-δ vorgeschlagen 
die Bandstruktur in der Nähe der Fermie-Energie zu betrachten  Dieses Vorgehen wird 
im Folgenden für BSCF angewandt. 
Abbildung 4.14 zeigt die postulierte schematische Darstellung der Bandstruktur 
in der Nähe der Fermi-Energie. Die Bänder der Übergangsmetalle Fe und Co sind zur 
besseren Übersichtlichkeit nach links geklappt. Die Überlappung von allen drei 
Zuständen folgt aus der Tatsache, dass alle drei Spezies ihren Valenzzustand bei der 
Reduzierung ändern. Die Überlappung - oder Hybridisierung - von Übergangsmetall-3d 
und Sauerstoff-2p Zuständen wurde von De Groot69 ausführlich beschrieben.  
 
 
Abbildung 4.14: Schematische Bandstruktur für die isotherme Reduzierung von BSCF durch die 
Entfernung von Sauerstoff. 
 
Bei der Entfernung von Sauerstoff aus dem Material durch die Absenkung des 
pO2 passiert folgendes: Die Gesamtzahl von Sauerstoffzuständen wird verringert (in der 
Abbildung durch den schraffierten Bereich markiert), und die Elektronen, die sich in 
4. Ergebnisse 
 - 99 - 
diesen Zuständen befanden, werden über die Co-3d, Fe-3d und die übrigen 
Sauerstoffzustände verteilt, wodurch das Ferminiveau erhöht wird. Im Bezug auf die in 
Abbildung 4.11 zusammengefasste Tatsache, dass zu Beginn der Reduzierung zunächst 
die Ladungskompensation zum großen Teil durch Fe übernommen wird, ist auch in dem 
Bandmodell berücksichtigt, dass mehr Elektronen auf das Fe-Band als auf das Co-Band 
verteilt werden. Reduziert man dieses System nun weiter, entfernt man wieder 
Sauerstoffzustände, deren Elektronen  wieder über alle drei Bänder verteilt werden. 
Befindet man sich dabei im Bereich von log(pO2 / Pa) < 3.5, übernimmt Co den 
größeren Teil der Ladungskompensation da mehr Co- als Fe-Zustände vorliegen, was in 
Abbildung 4.15 schematisch dargestellt ist.  
 
 
Abbildung 4.15: Bandstrukturmodell für reduzierende Bedingungen. 
 
Bei beiden Vorgängen wird die Ladung des Sauerstoff immer negativer, was 
zum einen zeigt, dass Sauerstoff in dieser Struktur nicht ohne weiteres als O2- behandelt 
werden kann, und zum anderen die Diskrepanz zwischen den aus der TG erhaltenen und 
der XAS errechneten Werte für die Sauerstoffnichtstöchiometrie erklärt. 
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4.3.4. Zusammenfassung 
Durch die Bestimmung der Valenzen von Co und Fe in Abhängigkeit der 
Temperatur mittels XAS wurde die Frage beantwortet, wie die Ladungskompensation 
beim Ausbau von Sauerstoff aus dem Material bewerkstelligt wird. Dabei wurde 
gefunden, dass Co in signifikant niedrigerer Oxidationsstufe als Fe vorliegt. Des 
Weiteren wurde gezeigt, dass das Verhalten der Oxidationsstufen durch Reduktion des 
Materials komplex ist, und die Verteilung der Elektronen sowohl von der Temperatur 
als auch dem Sauerstoffpartialdruck abhängt. 
Durch einen Vergleich mit Daten zur Nichtstöchiometrie wurde festgestellt, dass 
auch Sauerstoff bei der Umverteilung der Elektronen eine Rolle spielt, und die 
Annahme, dass zO = -2 ist, hier nicht korrekt ist. Zur Interpretation dieses Verhaltens 
wurde ein semiempirisches Bandstrukturmodell aufgestellt, in dem Zustände von Fe, Co 
und O überlappen. 
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4.4. Strukturelles 
In diesem Kapitel wird die Bildung der hexagonalen Nebenphase in BSCF5582 
untersucht. Mittels Röntgendiffraktometrie wurde der Phasenanteil an hexagonaler 
Phase in Abhängigkeit der Haltzeit bei 800 °C quantitativ bestimmt und ein kinetisches 
Modell entwickelt. Um weitere Aussagen über die Natur der hexagonalen Phase zu 
machen, wurden mikroskopische Untersuchungen durchgeführt.  
Die Kinetik der Umwandlung wird zusätzlich mit Hilfe dynamischer TGA 
untersucht. 
 
4.4.1. Das System Ba-Sr-Co-Fe-O 
Wendet man die in Kapitel 1.4.3 gemachten Überlegungen auf das in diese 
Arbeit untersuchte System BSCF an, so ergeben sich gerade bei der Berechnung des 
Goldschmidt Faktors und damit der Vorhersage des stabilen Polytypen einige 
Schwierigkeiten: 
Das erste und auch signifikanteste, da nicht zu umgehende Problem ist die sog. 
chemische Expansion des Gitters durch den wie in Gl. (4.3) beschriebenen 
Sauerstoffausbau. Diese chemische Expansion hat zwei Ursachen:  
Zum einen ändern sich die Oxidationsstufen der B-Platz Kationen, die die 
Ladungskompensation übernehmen und damit deren Radius. Auf der anderen Seite tritt 
durch das Fehlen von Sauerstoff im Anionenuntergitter eine Coulomb Abstoßung 
zwischen den Kationen auf, die zu einer Expansion des Gitters führt.  
Für das System BSCF wurde die chemische Expansion von Kriegel et. al. 
untersucht59. Um diese Gegebenheiten bei der Berechnung eines Goldschmidt Faktors 
zu berücksichtigen, müsste die formelle Oxidationssrufe der beiden beteiligten Spezies 
sowie deren Spinzustand bekannt sein, um einen Radius rB zu definieren. Dies ist in 
gewissen Fehlergrenzen möglich. 
Die größere Schwierigkeit stellt jedoch der Anionenradius rX dar. Da BSCF im 
Allgemeinen eine so hohe Sauerstoffnichtstöchiometrie aufweist, so dass sie nicht mehr 
vernachlässigt werden kann, muss, bedingt durch die vorgenannte coulombsche 
Abstoßung der einer Sauerstoffleerstele benachbarten Kationen ein sog. „effektiver 
Radius“ für Sauerstoffleerstellen angenommen werden, welche den mittleren Radius der 
Anionen beeinflusst.  
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All diese Überlegungen machen deutlich, dass eine quantitative Bestimmung des 
Goldschmidtfaktors und damit eine verlässliche Voraussage der zu erwartenden 
Struktur beim BSCF nicht möglich ist. Um qualitativ abzuschätzen, welcher Polytyp bei 
BSCF auftritt, ist es sinnvoll, sich die Eckpunkte des BSCF-Systems anzuschauen, wie 
in  
SrFeO3-δ und SrCoO3-δ kristallisieren beide in der kubischen 
Perovskitstruktur,70, 71 wohingegen BaFeO3-δ und BaCoO3-δ in hexagonalen 6H72 bzw. 
2H73 Polytypen vorliegen, was bedeutet, dass Ba auf dem A-Platz und Co auf dem B-
Platz die Bildung einer hexagonalen Phase begünstigt. Ab einem bestimmten Ba- und 
Co-Gehalt muss daher auch bei BSCF die Bildung einer hexagonalen Phase erwartet 
werden. 
BaCoO3-δ ist dabei eines der am besten untersuchten Materialien, es wurde 
gefunden, dass die Struktur hochgradig von der absoluten Sauerstoffstöchiometrie 
abhängt. Schon bei Sauerstoffdefiziten von δ < 0,06 tritt eine Ordnung der 
Sauerstoffleerstellen auf74, welche jedoch die hexagonale Schichtfolge nicht stört, 
sondern lediglich eine Superstruktur erzeugt, in der jede dritte BaO3-Schicht durch eine 
BaO2.67-Schicht ersetzt wird. Durch weitere Reduzierzung des Materials erhält man bei 
δ = 0,26 einen 5H-Polytypen, in dem kubische und hexagonale Schichten sich 
abwechseln und eine Schichtfolge aus drei kubischen gefolgt von drei hexagonalen 
Schichten bildet in der eine der BaO3-Schichten durch eine BaO2-Schicht ersetzt wird.75 
Auch hier sind die Sauerstoffleerstellen also geordnet, so dass zwei Fünftel der Co-
Atome ähnlich zum Brownmillerit tetraedrisch koordiniert sind. Weitere Reduzierung 
zu BaCoO2,6 (δ = 0,4) liefert den 12H-Polytypen76 mit einer Schichtfolge in der ein 
Sechstel der BaO3-Schichten durch BaO2-Schichten ersetzt ist, jedoch weitere 
Sauerstoffleerstellen in den BaO3 vorhanden sind, um die Sauerstoffstöchiometrie von 
2,6 zu erreichen. 
Bei der Betrachtung des BaCoO3-δ Systems wird deutlich, dass eine Ordnung der 
Sauerstoffleerstellen die Beweglichkeit von Sauerstoff beeinflussen könnte, wie es z.B. 
bei der Brownmillerit-Struktur beobachtet wird, in der auch einige der B-Kationen 
tetraedrisch koordiniert sind. Wenn es für BSCF ähnliche Überstrukturen mit 
geordneten Sauerstoffleerstellen gäbe, könnte eine Umwandlung des kubischen in den 
hexagonalen Perovskiten also eine Verschlechterung der Transporteigenschaften 
bedeuten. 
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Svarcova et al34 haben versucht, für diese Strukturen einen Toleranzfaktor 
auszurechnen, in dem sie zwei verschiedene Szenarien durchspielen, in denen jeweils 
das B-Kation in der Oxidationsstufe +3 bzw. +4 angenommen wurde um die Grenzfälle 
der Sauerstoffnichtstöchiometrie von δ = 0,5 bzw δ = 1 abzudecken. Das konstruierte 
Diagramm gibt einen Überblick über mögliche Kristallstrukturen, allerdings wird dabei 
der Spinzustand der B-Kationen nicht diskutiert, der sich auf den Ionenradius auswirkt 
und die Annahme, dass die Oxidationsstufe der B-Kationen unabhängig von den A- und 
B-Platz Stöchiometrien ist besitzt für BSCF keine Gültigkeit. 
Nichts desto trotz zeigen diese vereinfachten Berechnungen, dass es eine Region 
im BSCF-System gibt, in der die hexagonale Phase die stabilere sein könnte. Hierbei 
spielt die Zusammensetzung der Kationen eine große Rolle. Ba scheint die Bildung der 
hexagonalen Phase zu begünstigen, der Einfluss von Co ist weniger deutlich, aber da in 
der BaFeO3-δ Struktur im Gegensatz zur BaCoO3-δ Struktur noch eckenverknüpfte BO6-
Oktaeder auftreten (d. h. die Schichtfolge noch kubische Schichten enthält), liegt der 
Schluss nahe, dass auch Co die Bildung einer hexagonalen Phase favorisiert. 
Eine Untersuchung über die Bildung der hexagonalen Phase wurde von 
Arnold et al.77, 78 durchgeführt, in der die Synthese von kubischem BSCF mit Hilfe von 
TEM und XRD beobachtet wurde. Bei der Synthese trat neben der hexagonalen 
Perovskitphase auch eine weitere, monokline Phase auf, die durch eine Scherung der 
AO3-Ebenen im hexagonalen Perovskiten entsteht, und so einen Übergangszustand in 
der Transformierung der hexagonalen AB Schichtfolge in die kubische ABC 
Schichtfolge darstellt. Arnold et al. postulieren auch, dass bei der Bildung der 
hexagonalen Phase aus der kubischen bei Temperaturen um 1073 K dieser Prozess 
umgedreht wird. 
 
4.4.1.1. Morphologie 
Abbildung 4.16 zeigt REM Aufnahmen der Oberflächen von gesinterten 
BSCF5582 Keramiken bei verschiedenen Temperaturen und für verschiedene 
Expositionszeiten. In Abbildung 4.16a zeigt sich keine Veränderung der Oberfläche bei 
einer Sintertemperatur von 1273 K. Die Abbildung 4.16b-d zeigen das Wachsen einer 
neuen Phase, erkennbar durch den Phasenkontrast. Diese neue Phase wächst 
vornehmlich an den Korngrenzen und tritt mit steigender Expositionsdauer immer 
deutlicher hervor.   
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Abbildung 4.16: REM-Aufnahmen der Oberflächen der gesinterten BSCF5582 Keramiken, gesintert für 
4 d bei 1273 K in Luft (a), gesintert in Luft bei 1073 K für 1 d (b), 2 d (c) und 4 d (d). 
 
Um die Korngrenzphase genauer zu untersuchen, wurde eine Lamelle mit Hilfe 
eines fokussierten Ionenstrahls (engl. „Focused Ion Beam“, FIB) über die Korngrenze 
hinweg aus einer dichten Kermaik geschnitten, die für 8 d bei 1073 K gesintert wurde. 
Die Oberflächenmorphologie der Probe wurde vorher im REM angeschaut und zeigt 
wieder die an den Korngrenzen wachsende neue Phase, wie in Abbildung 4.17a zu 
sehen. Die angedeutete rote Linie zeigt den Schnitt, mit dem durch den FIB die Lamelle 
aus dem Material geschnitten, welche anschließend mit TEM untersucht wurde. Die in 
Abbildung 4.17c gezeigte Aufnahme wurde im HAADF-Modus aufgenommen und 
zeigt drei verschiedene Körner, GrI, GrII und GBP, die durch ihre unterschiedliche 
Orientierung zur optischen Achse des Mikroskops verschiedene Kontraste aufweisen 
und so unterscheidbar sind. Abbildung 4.17c zeigt einen vergrößerten Ausschnitt der 
Lamelle in einer Hellfeld Aufnahme, bei der unterschiedliche Zusammensetzungen und 
Orientierungen der Kristalle zur Kameraachse zu unterschiedlichen Kontrasten führen. 
Man erkennt deutlich die drei o. g. Gebiete. Auffällig dabei ist die sehr wohl definierte 
Grenze zwischen der Konrgrenzphase GBP und dem Korn GrII.  Zwischen dem Korn 
GrI und der Korngrenzphase findet sich hingegen ein dunkler Bereich, der keinem der 
beiden Phase zuzuordnen ist. Dies gibt Hinweise auf die Verwandschaft der drei Körner, 
GrII und GBP scheinen eine Orientierungsbeziehung zu haben, zwischen GrI und GBP 
ist so etwas nicht zu erwarten. Auf diese Orientierungsbeziehung wird später noch 
eingegangen. 
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Abbildung 4.17: REM Aufnahme einer dichten BSCF5582 Keramik, gesintert für 8 d bei 1073 K in Luft 
(a); TEM-HAADF Aufnahme einer Lamelle, die wie durch die rote Linie angedeutet aus der Keramik 
geschnitten wurde (b); TEM-Hellfeld Aufnahme derselben Probe. Mit GrI, GrII und GBP sind die beiden 
Körner und die Korngrenze bezeichnet (c). 
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4.4.1.2. Mikroskopische Struktur 
Von allen in Abbildung 4.17 gezeigten Bereichen wurden SAED 
Beugungsbilder aufgenommen welche in Abbildung 4.18 gezeigt werden. Um 
aussagekräftige Beugungsmuster zu erhalten muss die Probe gedreht werden, so dass 
die optische Achse des Mikroskops einer Zonenachse der jeweils betrachteten Phase 
entspricht. Für Korn GrI wurde die Probe um -19.1° um die optische Achse des 
Mikroskops gedreht und um -12.3° gekippt (Abbildung 4.18a), die Beugungsmuster für 
die Phasen GBP und GrII wurden unter eine Drehung von -2.8° und einer Kippung von -
9.8° aufgenommen. Auch hier zeigt sich, dass GBP und GrII verwandt sein müssen, da 
sie unter der gleichen Kippung und Drehung ein gutes Beugungsbild liefern, was heißt, 
dass beide eine gemeinsame Zonenachse besitzen. 
Die Beugungsbilder der beiden Körner GrI und GrII zeigen kubische Symmetrie 
und die Reflexe können eindeutig einer kubischen Perovskitphase zugeordnet werden. 
Die Zonenachsen sind [100] für Korn GrI und ]111[  für Korn GrII. Die aus den 
Beugungsbildern erhaltenen Gitterkonstanten der beiden Körner unterscheiden sich 
leicht, für GrI ergibt sich eine Konstante von aGrI = (3.97 ± 0.01) Ǻ und für aGrII erhält 
man einen Gitterparameter von aGrII = (4.00 ± 0.01 Ǻ). Der Unterschied in den 
Gitterkonstanten wird später noch diskutiert. 
Das Beugungsbild der Korngrenzphase GBP ist eine Überlagerung der 
Beugungsmuster der kubischen Phase von Korn GrII und der Korngrenzphase GBP, da 
die beobachtete Fläche, die in Abbildung 4.18 jeweils durch einen helleren Kreis 
markiert ist, sowohl die Korngrenzphase GBP als auch das Korn GrII umfasst. Genau 
genommen scheint noch ein kleiner Teil der Phase GrI mit in das Beugungsbild zu 
spielen, da durch die Kippung und Drehung jedoch die optische Achse des Mikroskops 
nicht mit einer Zonenachse der Phase GrI zusammenfällt, sind hier nur wenige, 
schwache Signale zu erwarten. 
Diese Beugungsbild zeigt aber deutlich mehr Reflexe, als eine kubische Phase 
zeigen würde, was zu dem Schluss führt, dass die Korngrenzphase GBP eine niedrigere 
Symmetrie als die Phase GrII aufweist, deren Signale sich im Beugungsmuster wieder 
finden. 
Das Beugungsbild der Korngrenzphase lässt sich gut mit einer hexagonalen 
2H-Perovskitstrukur indizieren, deren Gitterkonstanten aGBP = 5.63 Ǻ und cGBP = 4.38 Ǻ 
sind.  
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Abbildung 4.18: TEM Bilder (oben) und die dazugehörigen SAED-Muster für Korn GrI (a), Korn GrII 
(b) und Korngrenzphase GPB (c). Das Beugungsmuster der Korngrenzphase  ist unten noch einmal 
vergrößert dargestellt, um die hexagonalen Reflexe zu verdeutlichen. 
 
Die Indizierung der hexagonalen Phase ist dabei nicht so einfach wie bei den 
kubischen Phasen, da viele Reflexe der hexagonalen Phase von Signalen der kubischen 
Phase überlagert werden. Beide Strukturen haben nahezu den gleichen 
Netzebenenabstand, was wiederum die enge Orientierungsbeziehung der beiden Phasen 
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zeigt. Anhand der Beugungsbilder lässt sich nun bestimmen, wie die beiden 
Kristallstrukturen zueinander orientiert sind: Die Kontaktebene zwischen beiden Phasen 
liegt so, dass die }211{ -Ebenen der kubischen parallel zu den }101{ -Ebenen der 
hexagonalen liegen. Setzt man diese beiden Kristallgitter zusammen, erhält man das in 
Abbildung 4.19 gezeigt schematische Bild der Kontaktfläche von der kubischen ]111[  
bzw. hexagonalen ]100[  Achse aus gesehen.  
 
Abbildung 4.19: Schematische Darstellung Orientierungsbeziehung zwischen hexagonaler (grau) und 
kubische Phase (blau). Zur Veranschaulichung sind die Gitterkonstanten der kubischen und hexagonalen 
Phase eingezeichnet. 
 
Diese Beobachtung steht nicht im Einklang mit dem von Arnold et al 
postulierten Mechanismus.77 Dieser besagt, dass über eine Scherung der AO3-Schichten 
der kubische in den hexagonalen Perovskiten übergeht, wobei eine monokline Struktur 
als Übergangszustand durchlaufen wird. Dazu müsste aber die Kontaktfläche zwischen 
den beiden Phasen eine (111) Ebene der kubischen und die (001)-Ebene der 
hexagonalen Phase sein, was hier Aufgrund der Beugungsbilder ausgeschlossen werden 
kann.  
Um das Bild zu vervollständigen, wurden qualitative Elementaranalysen mit 
Hilfe von energiedisperser Röntgenspektroskopie als Linescans über die beiden Körner 
GrI und GrII und die Korngrenzphase GBP wie in Abbildung 4.20 gezeigt aufgenommen. 
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Hierbei ist hervorzuheben, dass die Angabe der relativen Intensitäten nur sehr schwierig 
quantifiziert werden können, woraufhin hier nur eine qualitative Analyse erfolgt. 
Auf den ersten Blick wird deutlich, dass die Zusammensetzung der kubischen 
Phase der Körner GrI und GrII von der der gebildeten hexagonalen Phase GBP an der 
Korngrenze abweicht. Im Bereich der Korngrenze findet man eine Anreicherung von Ba 
und Co und damit einhergehend eine Abreicherung von Sr und Fe. Auf Grund des 
fehlenden Rauschens im Intensitätssignal für Fe kann hier mit guter Näherung eine 
vollständige Abreicherung von Fe angenommen werden. 
Diese Änderung der Zusammensetzung bescheinigt, dass es sich bei der Bildung 
der hexagonalen Phase nicht um eine einfache Phasenumwandlung handelt, sondern 
eine chemische Zersetzung des kubischen Ausgangsmaterials zu einer stabilen 
kubischen und einer stabilen hexagonalen Phase. 
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Abbildung 4.20: EDX-Linescans über die Korngrenzphase und die Körner. Die rel. Intensitäten wurden 
zur besseren Sichtbarkeit verschoben. 
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Für diesen Vorgang kann eine Zersetzungsreaktionsgleichung, wie in Gl. (4.9) 
dargestellt, formuliert werden.  
 
 ( ) cub(II)δ,30.40.60.50.5hexδ,30.50.5hex
cub(I)δ,30.20.80.50.5
OFeCoSrBa  1CoOSrBa 
OFeCoSrBa
−+−−−+
−
−+
→
xxhexxx αα
 (4.9) 
 
Wobei αhex der Phasenanteil an hexagonaler Phase nach komplettem Umsatz der 
Zersetzung, x und y die Änderungen der Kationenzusammensetzungen und δi die 
Sauerstoffnichtstöchiometrie der Phase i sind. 
Man erkennt an dieser Reaktionsgleichung, dass sich die hexagonale Phase in 
Richtung von BaCoO3-δ bewegt, welches, wie oben diskutiert in einer hexagonalen 2H-
Perovskitstruktur kristallisiert.73 Daraus lässt sich folgern, dass sich das 
Ausgangsmaterial in einer Mischungslücke befindet und sich bei Wärmebehandlung in 
Richtung der Randverbindungen (Ba,Sr)FeO3 und (Ba,Sr)CoO3 zersetzt, wovon eines in 
der kubischen Perovskitstruktur kristallisiert (vgl. SrFeO3 und SrCoO3), das andere in 
der 2H-hexagonalen Struktur (vgl. BaFeO3 und BaCoO3). Die Entmischung auf den 
Kationenplätzen lässt sich als Bestätigung der in 4.4.1 gemachten Annahme deuten, 
dass Ba und Co die Bildung des hexagonalen Polytyps begünstigen. 
Auf Grund der vorangegangenen Analysen ist nun also klar, dass die Bildung 
der hexagonalen Phase mit einer Umordnung der Kationen verbunden ist. Eine 
Änderung der Kationenzusammensetzung in den Phasen hat mit Sicherheit auch einen 
Einfluss auf die Sauerstoffnichtstöchiometrie δ und die Gitterkonstanten. Zusätzlich 
kann der Unterschied in den Gitterkonstanten der beiden kubischen Phasen GrI und GrII 
erklärt werden, da das Sauerstoffdefizit auch einen Einfluss auf die Gitterkonstanten hat. 
Zusammen mit dem Bild, dass zwischen GBP und GrII eine wohldefinierte und damit 
energetisch tiefer liegende Grenzfläche liegt, lässt sich der Schluss ziehen, dass die 
Bildung der hexagonalen Phase ausschließlich auf Kosten der kubischen Phase GrI 
erfolgt. Der Transport von Kationen viel wahrscheinlicher über eine undefinierte 
Phasengrenze erfolgem, da diese energetisch höher liegt als eine Wohldefinierte. 
 
4.4.1.3. Makroskopische Struktur 
Neben den mikroskopischen wurden auch makroskopische Untersuchungen 
durchgeführt. Eine davon ist die XRD, mit deren Hilfe die Struktur der neuen Phase 
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bestimmt wurde. Es ist bei allen folgenden Ergebnissen zu beachten, dass die XRD-
Analyse jeweils über die gesamte Probe mittelt, so ist z. B. eine Unterscheidung zweier 
sehr ähnlicher kubischer Phasen wie sie hier auftreten nahezu unmöglich.  
In Abbildung 4.21 sind drei Sätze von Diffraktogrammen gezeigt. Abbildung 
4.21a) und b) zeigen die Diffraktogramme von BSCF5582 Pulver und dichten 
Keramiken, in Abbildung 4.21c) sind zum Vergleich Diffraktogramme von BSCF1982 
Pulvern dargestellt. Alle Proben wurden für verschiedene Zeiten bei 1073 K in Luft 
gesintert. In allen drei Bildern sind die Diffraktogramme mit der Temperzeit nach oben 
verschoben.  
In allen drei Beugungsbildern ist mit steigender Sinterzeit die Entstehung einer 
neuen Phase zu erkennen, deren prominentesten Signale bei 2θ ≅  31° und 42,5° liegen. 
In den Abbildungen ist der Winkelbereich von 37.5° bis 47.5° vergrößert dargestellt, 
um das Wachsen der Signale zu verdeutlichen.  
Die Indizierung der kubischen Perovskitphase des Ausgangsmaterials wurde an 
Hand der Diffraktogramme vor dem Sintern (in den Abbildungen jeweils das unterste) 
vorgenommen, die Signale können wie in Tabelle 4.2 aufgeführt zugeordnet werden. 
 
 BSCF5582 Keramik BSCF5582 Pulver BSCF1982 Pulver 
(hkl) d obs d calc d obs d calc d obs d calc 
100 3,999 3,994 3,999 3,994 3,895 3,893 
110 2,824 2,824 2,824 2,824 2,753 2,753 
111 2,305 2,306 2,305 2,306 2,247 2,248 
200 1,995 1,997 1,995 1,997 1,945 1,946 
210 1,784 1,786 1,784 1,786 1,740 1,741 
211 1,629 1,630 1,629 1,630 1,588 1,589 
220 1,410 1,412 1,410 1,412 1,376 1,376 
300 1,330 1,331 1,330 1,331 1,297 1,298 
310 1,262 1,263 1,262 1,263 1,230 1,231 
311 1,203 1,204 1,203 1,204 1,173 1,174 
222 1,152 1,153 1,152 1,153 1,123 1,124 
Tabelle 4.2: Zuordnung der Signale der Diffraktogramme der kubischen Phasen 
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Abbildung 4.21: Röntgendiffraktogramme der BSCF5582 Pulver (a), BSCF5582 Keramiken (b) und 
BSCF1982 Pulver (c). Die Diffraktogramme sind in auf der Intensitätsskala mit der Temperdauer 
verschoben. 
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Beim Versuch, die hexagonale Phase zweifelsfrei zu indizieren ist problematisch. 
Die vorher diskutierte nahe Verwandtschaft der kubischen und hexagonalen 
Perovskitstruktur führt dazu, dass viele der hexagonalen Reflexe mit denen der 
kubischen Phase zusammenfallen. Nach der Wärmebehandlung treten aber zusätzliche 
Reflexe auf, die eindeutig einer 2H-hexagonalen Phase zugeordnet werden können.  
Vergleicht man qualitativ den vergrößerten Bereich in Abbildung 4.21a) und b), 
die jeweils von Pulver und gesinterter Keramik der gleichen Zusammensetzung (5582) 
aufgenommen wurden, erkennt man, dass die Bildung der hexagonalen Phase im Pulver 
schneller abläuft, als in der dichten Keramik. Der Vergleich von Pulvern mit 
verschiedenen Zusammensetzungen, BSCF5582 in Abbildung 4.21a) und BSCF1982 in 
Abbildung 4.21b), zeigt dagegen keinen auf den ersten Blick sichtbaren Unterschied in 
der Bildungsgeschwindigkeit.  
Was hingegen auffällt, ist die Verschiebung der Reflexe mit steigender 
Temperdauer, die Zusammensetzung 5582 zeigt eine Aufweitung des Diffraktogramms 
für Pulver und Keramik, wohingegen die Zusammensetzung 1982 eine Stauchung des 
Diffraktogramms aufweist. Dies ist jeweils sowohl für die hexagonalen als auch die 
kubischen Reflexe zu erkennen, was bei beiden Phasen eine Stauchung bzw. 
Aufweitung der Elementarzelle bedeutet.  
Alle Diffraktogramme konnten unzweideutig mit einer Überlagerung einer 
kubischen und einer hexagonalen Perovskitstruktur beschrieben werden. Das Fehlen 
einer monoklinen Phase spricht auch hier wieder gegen die von Arnold et al77 
gemachten Aussage, dass die Bildung der hexagonalen Phase aus der kubischen dem 
gleichen Mechanismus folgt, wie die entgegengesetzte Reaktion. Eine exemplarische 
Verfeinerung ist in Abbildung 4.22 für die BSCF5582 Pulverprobe, die für 12 d bei 
1073 K gesintert wurde, gezeigt. Es wurde eine gute Übereinstimmung der berechneten 
Intensität mit der Beobachteten erreicht. 
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Abbildung 4.22: Exemplarisches Ergebnis der Verfeinerung für die Daten von BSCF5582 Pulver, 12 d 
getempert bei 1073K.  
 
Die aus den Rietveldverfeinerungen erhaltenen Gitterkonstanten sind in 
Abbildung 4.23 für die einzelnen Phasen in Abhängigkeit der Temperdauer t dargestellt. 
Es fällt auf, dass der Trend mit steigender Behandlungszeit für beide Phasen in die 
gleiche Richtung geht, nämlich eine Aufweitung des Gitters für die Zusammensetzung 
1982 und einer Stauchung für die Zusammensetzung 5582.  
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Abbildung 4.23: Gitterkonstanten der kubischen (Quadrate) und hexagonalen (Kreise und Sechsecke) 
Phase für BSCF5582 Pulver (rot) und dichten Keramiken (schwarz) sowie für BSCF1982 Pulver (grün) 
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An Hand der Gitterkonstanten lassen sich nun die molaren Zellvolumina für die 
einzelnen Proben bestimmt, sie sind in Abbildung 4.24 als Funktion der Temperdauer t 
gezeigt. Als erstes fällt hier auf, das die hexagonale Phase jeweils ein um ca. 5% 
kleineres molares Zellvolumen besitzt.  
Es ist interessant zu beobachten, dass die Gitterkonstanten für alle Proben 
jeweils für beide Phasen (die hexagonale und die kubische) den gleichen Trend zeigen. 
Bei einer einfachen Entmischung der Kationen würde man erwarten, dass sich die 
Gitterkonstanten dementsprechend verhalten; Für eine Verarmung an Ba in der 
kubischen Phase würde man, da Ba einen größeren Ionenradius als Sr (rBa = 161 pm; rSr 
= 144 pm)79 besitzt, eine Stauchung des Gitters beobachten, was hier auch der Fall ist. 
Für die hexagonale Phase gibt es zwei Szenarien:  
Rein vom chemischen Standpunkt aus gesehen kann man annehmen, dass die 
Zusammensetzung der Produktphase (hier der hexagonalen Perovskitphase bei 
konstanter Temperatur und Konstantem Sauerstoffpartialdruck) konstant ist, da die neue 
gebildete Phase im Gegensatz zur Eduktphase die thermodynamisch stabile ist. Ändert 
sich also im Reaktionsverlauf die Zusammensetzung der hexagonalen Phase nicht, 
würde man nicht erwarten, dass die Gitterkonstanten sich mit der Zeit verändern. Die 
beobachtete Zeitabhängigkeit der Gitterkonstanten muss dann hier einem 
Relaxationseffekt zugeschrieben werden, der durchaus auch durch die nahe 
Verwandtschaft zur kubischen Phase begründet sein kann: Ist die hexagonale Phase mit 
der kubischen Phase, deren Stöchiometrie und damit auch die Gitterkonstante sich 
während der Zersetzung ändert, verwachsen, so hat eine Änderung der Gitterkonstanten 
einen Einfluss auf die hexagonale Phase, die dadurch unter Stress gestellt wird. Dieser 
Stress könnte dann eben durch die Anpassung der hexagonalen Struktur an die kubische 
relaxiert werden, was eine Schrumpfung der Gitterkonstanten analog zur kubischen 
Phase erklären würde. Gegen dieses Szenario spricht die gemachte Beobachtung, dass 
die hexagonale Phase auf kosten der kubischen Phase wächst, mit der sie nicht verwandt 
ist. Hier zeigt sich das Problem, dass die Daten aus der Röntgendiffraktometrie über die 
gesamte Probe mitteln, so dass eine Aussage über mikroskopische Eigenschaften und 
Vorgänge nur sehr schwer möglich ist. 
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Abbildung 4.24:  Molare Zellvolumen der kubischen (a) und hexagonalen (b) Phasen der verschiedenen 
Proben. 
Das zweite Szenario berücksichtigt die Änderung der Stöchiometrie der 
Eduktphase in dem Sinne, dass die hexagonale Phase nicht in ihrer 
Gleichgewichtsstöchiometrie gebildet wird, sondern diese erst im Laufe der Reaktion 
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erreicht. Durch die Änderung der Kationenstöchiometrie ändert sich auch das 
chemische Potenzial der beteiligten Komponenten, was wiederum einen Einfluss auf die 
Bildung der neuen Phase haben kann, im Hinblick auf die Kinetik dir Bildung als auch 
auf die Gleichgewichtszusammensetzung, die sich dabei verschiebt. Sollte letzteres der 
Fall sein, also dass die Zusammensetzung der Kationen sich in der hexagonalen Phase 
während der Reaktion ändert, könnte man damit die Änderung der Gitterkonstanten im 
Verlauf des Sinterns erklären. Allerdings würde man, da eine Verarmung an Ba und Co 
in der kubischen Phase eine Anreicherung eben dieser Kationen in der hexagonalen 
Phase verursachen würde, gegenläufige Trends in den Gitterkonstanten erwarten, wenn 
die Gitterkonstanten zum größten Teil durch die Kationenstöchiometrie bestimmt 
würden. Auch hier kann man aber wieder einen zusätzlichen Einfluss der 
Suaerstoffstöchiometrie, welche sich durch Änderung der Kationenstöchiometrie auch 
ändert, auf die Gitterkonstanten annehmen, so dass der wahre Grund für das Verhalten 
der Gitterkonstanten mit der Zeit nicht ergründet werden kann. 
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4.4.1.4. Kinetik der Umwandlung 
Mit Hilfe einer Rietveldverferinerung der in Abbildung 4.21 gezeigten 
Diffraktogramme kann der Volumenanteil an der hexagonalen Phase ermittelt werden. 
Der aus der Verfeinerung erhaltene Volumenanteil einer Phase errechnet sich nach  
 
 ∑
=α
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jj
ii
iV VS
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2
2
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 (4.10) 
 
wobei Si der verfeinerte Skalierungsfaktor ist sowie Vi das aus der Verfeinerung 
erhaltene Zellvolumen.  
Bei der quantitativen Auswertung der Röntgendiffraktogramme ist zu 
berücksichtigen, dass nur kristalline Anteile der Phasen berücksichtigt werden können, 
amorphe Phasen oder Phasenanteile werden nicht mit berücksichtigt, was in einem 
Fehler resultieren kann. Da in den TEM-Aufnahmen jedoch keine amorphen Phasen 
sichtbar waren, wird hier davon ausgegangen, dass beide Phasen in ausreichender 
Genauigkeit als vollständig kristallin angenommen werden können. Eine weitere 
Schwierigkeit ergibt sich dadurch, dass die Zusammensetzung der Phasen einen 
Einfluss auf den Skalierungsfaktor Si hat, was besonders bei der A-Platz Stöchiometrie 
zu Fehlern führen kann, da Ba und Sr voneinander verschiedene Streufaktoren 
aufweisen. Zur Verfeinerung der Besetzungen der Kationenplätze reicht jedoch die 
Datenqualität der Diffraktogramme nicht aus. Um diesen Fehler zu berücksichtigen, 
wurden für jeden Datensatz jeweils mehrere Verfeinerungen durchgeführt, in denen das 
die Kationenbesetzung manuell so variiert wurde, dass sie der in Gl. (4.9) gemachten 
Beobachtung (Anreicherung von Ba und Co in der hexagonalen Phase) entspricht. Die 
so erhaltenen Differenzen bewegen sich innerhalb des abgeschätzten Fehlers im 
Volumenanteil von ± 0,03. 
Trägt man diesen Volumenanteil gegen die Sinterdauer t für alle drei Proben auf, 
erhält man das in Abbildung 4.25 dargestellte Diagramm. All drei Datenreihen lassen 
sich mit gut mit dem in Gl. (4.11) gezeigten sog. Johnson-Mehl-Avrami (JMA)80, -82 
Modell beschreiben 
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( )nktVV ett −−∞=α=α 1)()( hex,hex,  (4.11) 
 
wobei αhex(t) den Volumenanteil der hexagonalen Phase zum Zeitpunkt t, αV,hex(t = ∞) 
den Gleichgewichtsanteil der hexagonalen Phase, k die Geschwindigkeitskonstante und 
n der sog. Avrami-Exponent ist. Die aus den Anpassungen erhaltenen Parameter für 
jede Probenreihe sind in Tabelle 4.3 aufgeführt. 
 
 
Abbildung 4.25: Volumenanteil an der hexagonalen Phase als Funktion der Sinterzeit bei 1073 K für 
BSCF 5582 Pulver (rot), BSCF 5582 Keramiken (schwarz) und BSCF 1982 Pulver (grün). Die 
durchgezogenen Linien sind Anpassung an die modifizierte Avramikinetik. 
 
Probe αV,hex(t = ∞) k / d-n n 
BSCF 5582 Pulver 0,53 ± 0.03 0,248 ± 0,018 0,58 ± 0,05 
BSCF 5582 Keramik 0,53 ± 0.05 0,078 ± 0,019 0,86 ± 0,11 
BSCF 1982 Pulver 0,49 ± 0.13 0,229 ± 0,058 0,43 ± 0,07 
Tabelle 4.3: Anpassungsparameter der Avrami-Kinetik an die Datenreihen 
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Durch Linearisierung von (4.11) in dem man ( )tln  gegen 
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hex,1lnln  aufträgt erhält man den sog. Sharp-Hancock-Graphen83 
welcher in Abbildung 4.26 gezeigt ist. 
Die Tatsache, dass die Steigung für alle drei Proben in diesem Graphen konstant 
ist, zeigt dass sich während des gesamten Reaktionsverlaufs der Reaktionsmechanismus 
nicht ändert. 
 
 
Abbildung 4.26: Sharp-Hancock-Graph des Phasenanteils αhex(t) der hexagonalen Phase für die 
BSCF5582 und BSCF1982 Pulverproben (rot und grün) und die gesinterte BSCF5582 Keramik (schwarz) 
 
Da die Röntgenstrahlung nur bis zu einer bestimmten Tiefe in die Probe 
eindringt muss sichergestellt werden, dass der Phasenanteil der hexagonalen Phase nicht 
dadurch verfälscht wird, dass die Umwandlung nur an der Oberfläche auftritt. 
Um dies zu gewährleisten wurden bei einer Probe ca. 100 µm von der 
Oberfläche herunterpoliert und erneut ein Diffraktogramm aufgenommen, in dem ein 
Reflex der hexagonalen Phase beobachtet wurde. Es wurde dabei keine Änderung in der 
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Signalintensität beobachtet. und da die Absoptionslänge von BSCF bei ~8 µm liegt (bei 
der Berechnung der Absorptionslänge wurden die Daten von Hubbell84 zu Grunde 
gelegt) und damit weit unter der herunterpolierten Dicke, kann gefolgert werden, dass 
die Umwandlung kein Oberflächeneffekt ist, sondern die gesamte Probe durchzieht. 
Beim Vergleich der kinetischen Parameter fällt zuerst ins Auge, dass der 
Gleichgewichtsanteil der hexagonalen Phase αV,hex(t = ∞) im Rahmen des Fehlers 
sowohl unabhängig von der A-Kationen Stöchiometrie als auch von der Morphologie 
der Probe (gesinterte Keramik oder Pulver) ist. Auch hier bestätigt sich das Bild, dass es 
sich hier um eine chemische Zersetzung des kubischen Perovskiten handelt, wie bereits 
mit Gl. (4.9) beschrieben. 
Der Avrami-Exponent n gibt bei vielen Festphasenreaktionen einen Hinweis auf 
den Mechanismus der Reaktion. Zunächst einmal fällt hier auf, dass der Exponent für 
Pulver und für die Keramik unterschiedlich ist. Der Exponent für die Pulver bewegt sich 
nahe ½, während der Exponent für die Keramik sich 1 nähert. Weiter scheinen sich die 
Exponenten für die verschiedenen Zusammensetzungen nicht stark zu unterscheiden. 
Ein Exponent von n = 1 bedeutet, dass sich die JMA-Gleichung zu einer 
einfachen Kinetik erster Ordnung wird. Für eine Festkörperreaktion bedeutet dies 
normalerweise eindimensionales Wachstum, wie es z. B. beim Wachsen von 
epitaktischen Schichten auftritt.85 Dies lässt sich sehr gut mit den Beobachtungen und 
Überlegungen zur Orientierungsbeziehung in Einklang bringen: geht man davon aus, 
dass die hexagonale Phase nur an einer bestimmten Grenzfläche wachsen kann, so ist 
dies wie das Wachsen einer epitaktischen Schicht auf einem Substrat mit definierter 
Orientierung. Man könnte soweit gehen zu sagen, dass hier die kubische Phase des 
Korns GrII als Substrat für das Wachstum der hexagonalen Phase GBP dient.  
Für den Exponenten der Pulver von n = ½ lässt sich in der Literatur ein 
Analogon in der Phasenumwandlung vom Material Bi-2212 zum Material Bi-2223 
finden.86 Diese beiden Materialien unterscheiden sich ebenfalls nur in der Schichtfolge, 
wie es bei dem hexagonalen und kubischen Perovskiten in dieser Arbeit auch der Fall 
ist. In der Arbeit von Cai et al86 wird ein Exponent von 0,5 damit gedeutet, dass beim 
Wachstum der neuen Phase die Nukleation sehr schnell geschieht, das Wachstum der 
Phase allerdings durch den zu langsamen Transport der zur Bildung nötigen Teilchen an 
diese Nukleationspunkte gehemmt ist. Da bei der Entmischung der Kationen während 
der Umwandlung des kubischen Perovskiten in den hexagonalen eben diese Kationen 
bewegt werden müssen, ist diese Erklärung gerade im Hinblick auf die niedrige 
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Mobilität von Ba und Sr bei 1073 K auch hier plausibel. Der Unterschied zur 
gesinterten Keramik liegt dann wohl darin, dass hier durch die dichte Packung der 
Körner im Verhältnis sich weit weniger passende Nukleationspunkte vorfinden so dass 
die Nukleation insgesamt langsamer ist. 
Ein weiterer Weg, die Zersetzung des kubsichen BSCF zu beobachten, wird 
durch die Tatsache ermöglicht, dass sich die Sauerstoffstöchiometrie der gebildeten 
hexagonalen Phase von der der Ausgangsphase unterscheidet, wie in Gl. (4.9) dargelegt. 
Die zum Zeitpunkt t beobachtete Masse einer Probe, die bei 1073K unter 
Luftathmosphäre gesintert wird, lässt sich nach 
 
 
( ) ( ) ( ) 0hexcubIIcubI BSCF)(BSCF)(BSCF)( mtmtmtmm −++=∆  (4.12) 
 
berechnen, wobei ∆m die beobachtete Massenänderung, m(t)(i) die Masse der 
jeweiligen Phase i und m0 die Ausgangsmasse sind. Die kubische Phase, deren 
Stöchiometrie sich im Verlauf der Reaktion ändert, wird hier als Mischung der 
Ausgangsphase (cubI) und der „Zielphase“ (cubII), welche der kubischen Phase beim 
erreichen des Gleichgewichts zwischen kubischer und hexagonaler Phase entspricht, 
beschrieben. 
 
4.4.1.5. Aktivierungsenergie der Umwandlung 
In Abbildung 4.27 ist die DTG Kurve für die geringste Heiz- und Abkühlrate 
(0,5 K min-1) gezeigt. Es gibt keinen Bereich, an dem das DTG Signal konstant ist. Um 
auszuschließen, dass dies durch eine nichtlineare Änderung der kubischen 
Sauerstoffstöchiometrie δ ist, kann man die aus den statischen TG-Experimenten 
gewonnenen Daten zur Nichtstöchiometrie heranziehen. In einem Temperaturbereich 
zwischen 773 und 1273 K lässt sich δ jedoch sehr gut mit einer linearen Funktion 
beschreiben, was lediglich eine Verschiebung des DTG-Signals auf der y-Achse 
erklären würde. Konsequenterweise muss man hier also annehmen, dass im gesamten 
Experiment kein eindeutig einphasiger Bereich zu bestimmen ist. 
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Abbildung 4.27: DTG Kurven für Heiz- (rot)  und Abkühlraten (schwarz) von 0,5 K min-1 
 
Abbildung 4.28: DTG Kurven für Heiz- (rot)  und Abkühlraten (schwarz) von 5 K min-1 
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Aus den Ergebnissen der statischen TG lässt sich abschätzen, dass die 
Temperatur mit der höchsten Umwandlungsgeschwindigkeit für pO2 = 20 kPa in der 
Nähe von 1023 K liegt. Tatsächlich lässt sich im DTG-Signal in Abbildung 4.27 sowohl 
beim Abkühlen als auch beim Aufheizen ein Maximum bei etwa 1023 K finden, 
welches der Bildung der hexagonalen Phase zugeordnet wird. Dieses Maximum ist aber 
nicht das einzige, auch bei etwa 1143 K und 1093 K finden sich zwei Maxima, deren 
Zuordnung nicht klar ist. Die Diskussion der Abkühlkurven soll hier jedoch 
vernachlässigt werden, für eine Analyse nach Kissinger werden im Folgenden nur die 
Heizkurven herangezogen. 
Betrachtet man die Heizkurven, welche in Abbildung 4.29 gezeigt sind, ist der 
Unterschied zu den in Abbildung 4.30 gezeigten Abkühlkurven auffällig. Bei einer 
reversiblen Reaktion über den gleichen Mechanismus würde man erwarten, dass Heiz- 
und Abkühlkurve sich lediglich durch das Vorzeichen und evtl. je nach Heizrate die 
Lage der Maxima unterscheiden. Dies ist jedoch nicht der Fall, was dafür spricht, dass 
die Bildung der hexagonalen Phase aus der kubischen einem anderen Mechanismus 
folgt, als die Bildung der kubischen aus der hexagonalen Phase. 
 
 
Abbildung 4.29: Vergleich der Aufheizkurven 
4. Ergebnisse 
 - 126 - 
 
Abbildung 4.30: Abkühlkurven für verschiedene Heizraten 
 
Bei der Diskussion der Extremstellen in den Heizkurven ist es sehr wichtig zu 
überlegen, welche Art von Extrema (Minima oder Maxima) erwartet werden. Auf 
Grund der Experimentführung muss dabei auch der Ausgangszustand beim Start der 
Heizrampe genau betrachtet werden: hier ist es so, dass durch das vorherige langsame 
Abkühlen (die Abkühlkurven wurden vor den Aufheizkurven aufgenommen) auch im 
Ausgangsmaterial schon ein bestimmter Anteil der hexagonalen Phase vorhanden ist. 
Da der Reaktionsmechanismus sich aber im Laufe der Reaktion nicht ändert, wie durch 
den Sharp-Hancock-Plot (Abbildung 4.26) gezeigt, sollte dies keinen signifikanten 
Einfluss auf die kinetischen Daten haben. 
Am Anfang der Temperaturrampe bilden sich bereits hexagonale Phasenanteile, 
was zu einer positiven Steigung im DTG-Signal führt, da αδhex + (1-α)δcub.Prod < δcub,Ed 
ist. Das negative Vorzeichen der DTG liegt am kontinuierlichen Sauerstoffausbau bei 
steigenden Temperaturen und so einen negativen Offset im DTG-Signal erzeugt. Es 
kann auf jeden Fall davon ausgegangen werden, dass die Bildung der hexagonalen 
Phase am Ende eines DTG-Experiments noch nicht abgeschlossen ist, da die 
Experimentdauer weit unterhalb der Reaktionsdauer der Umwandlung (s. dazu auch 
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Kapitel 4.4.1.4) liegt. Die Bildungsreaktion der hexagonalen Phase durchläuft bei etwa 
1023 K ein Maximum, was den Beobachtungen aus der statischen TG entspricht. Die 
anschließende negative Steigung des DTG-Signals kann der Rückbildung der kubischen 
Phase zugeordnet werden. Dabei ist zu beachten, dass dieser Übergang nicht eindeutig 
festgelegt ist, da die Gleichgewichtszusammensetzung temperaturabhängig sein könnte. 
Auf Grund dieser Tatsache ist es schwierig unterscheiden, ob es sich bei der Position 
des ersten Maximums um die nach Kissinger definierte Peaktemperatur Tm der 
Bildungsreaktion handelt, oder ob diese Temperatur durch die nahtlos anknüpfende 
Rückreaktion verschoben wird. Um eine klassische Auswertung der Daten nach 
Kissinger durchzuführen, müsste man zunächst annehmen, dass die Rückreaktion erst in 
genügendem Abstand zur beobachteten Peaktemperatur einsetzt. Alle Peaktemperaturen, 
welche in Tabelle 4.4 zusammengefasst sind, befinden sich unterhalb 1073 K. Bei 
dieser Temperatur ist die Gleichgewichtszusammensetzung etwa 1:1, wie aus XRD 
bestimmt. Mit einer Rückbildung auf Grund der Gleichgewichtsverschiebung ist also 
nicht zu rechnen. Daher kann eine Auswertung nach Kissinger46 durchgeführt werden. 
 
Heizrate β / K min-1 Peaktemperatur Tm / K 
0,5 1019 
1,5 1032 
2,5 1034 
4 1040 
8 1042 
Tabelle 4.4: Peaktemperaturen für das erste Maximum der Aufheizkurven, welcher der Bildung der 
hexagonalen Phase zugeordnet wird. 
 
Wertet man nun die Daten anhand Gl. (2.29) aus, so erhält man eine 
Aktivierungsenergie von E = 980 ± 130 kJ mol-1. Das Maximum ist sehr breit, dadurch 
ist eine Bestimmung der genauen Peaktemperatur schwierig, was den großen Fehler auf 
die Aktivierungsenergie erklärt. Für einen Prozess, der die Umordnung von Kationen 
erfordert, ist dies kein ungewöhnlicher Wert, so fanden Koerfer et al87 z. B. für die 
Diffusion von Sr in BaTiO3 eine Aktivierungsenergie von 534 ± 117 kJ mol-1. 
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Abbildung 4.31: Kissinger-Plot für das erste Maximum in den Heizkurven; der Bildung der hexagonalen 
Phase zugeordnet. 
 
Um die Reaktionsordnung zu bestimmen, bedürfte es einer weiteren 
numerischen Differenzierung der DTG-Daten. Wegen des geringen Massenumsatzes bei 
der Bildung der hexagonalen Phase ist das DTG Signal für eine solche Analyse jedoch 
nicht ausreichend. Daher wird hier für das erste Maximum grafisch der Bereich der 
größten Steigung ermittelt und so der Shape Index S erhalten. So kann gemäß Gl. (2.30) 
die Reaktionsordnung bestimmt werden. Führt man diese Art der Analyse für drei 
Heizraten exemplarisch durch, so erhält man die in Tabelle 4.5 zusammengefassten 
Daten. 
 
Heizrate β / K min-1 Shape Index S n 
0,5 0,16 0,5 
1,5 0,32 0,7 
5 0,52 0,9 
Tabelle 4.5: Shape Index und Reaktionsordnung für verschiedene Heizraten 
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Mit steigender Heizrate steigt also die errechnete Reaktionsordnung, was der 
Prämisse der Analyse – dass die Reaktionsordnung unabhängig von der Heizrate ist – 
nicht genügt. Da die Peaktemperatur der kleinsten Heizrate von 0,5 K min-1 am 
weitesten entfernt von der Rückumwandlung der hexagonalen in die kubische Phase ist 
und so die beiden Extrema am weitesten von einander entfernt sind, ist dieser Wert 
wohl der der aussagekräftigste. Der Wert n = 0,5 stimmt dabei exakt mit dem aus der 
XRD erhaltenen überein. 
Nun werden die übrigen Extremstellen der DTG-Kurven diskutiert, welche in 
einer vergrößerten Darstellung in Abbildung 4.32 dargestellt sind. 
 
 
Abbildung 4.32: Vergrößerte Darstellung der Aufheizkurven, die Extremstellen sind durchnummeriert. 
 
Würde die Reaktion einfach in die Rückreaktion übergehen, wäre lediglich ein 
weiteres lokales Minimum zu erwarten, an den ein konstanter Bereich in der 
Stabilitätsregion der kubischen Modifikation anschließen würde. Nach einem ersten 
Minimum (markiert als Peak 2) sieht man in allen Kurven jedoch weitere Extremstellen, 
welche in Tabelle 4.6 zusammengefasst sind. 
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Peak Nr. Typ T-Bereich (K) 
2 Minimum 1143-1153 
3 Maximum 1173-1183 
4 Minimum 1193-1213 
5 Maximum 1213-1223 
Tabelle 4.6: Zusammenfassung der Extremstellen im DTG-Signal der Aufheizkurven. 
 
Diese Verhalten lässt sich am Besten wie folgt erklären: Die Umwandlung der 
hexagonalen Phase erfolgt nicht direkt in die kubische sondern es existiert noch 
mindestens eine Zwischenstufe, deren Sauerstoffstöchiometrie ebenfalls von der der 
kubischen Phase abweicht. Dies könnte die von Arnold et al77 gefundene monokline 
Phase sein.  
Untersucht man diese analog der ersten, erhält man für Peak 2 und 3 negative 
Aktivierungsenergien. Die einzelnen Extremstellen überlagern sich anscheinend so sehr, 
dass eine normale Analyse nach Kissinger nicht möglich ist. Peak 4 und Peak 5  
ergeben aber wieder positive Aktivierungsenergien von 1930 ± 220 kJ mol-1 respektive 
2360 ± 240 kJ mol-1. Für diese extrem hohen Aktivierungsenergien konnte keine 
befriedigende Interpretation gefunden werden. 
 
4.4.1.6. Überlegungen zur Triebkraft der Zersetzung 
Aus der kinetischen Analyse geht hervor, dass die Bildung der hexagonalen 
Phase in BSCF eine Zersetzung in eine Gleichgewichtsmischung von zwei Phasen, 
nämlich der kubischen und der hexagonalen ist. Die Frage ist nun, warum dieses 
Zweiphasensystem das stabilere bei einer Temperatur von 1073 K ist. 
In einer früheren Arbeit wurde vorgeschlagen, dass die B-O-Bindungslänge die 
Triebkraft für die Bildung der hexagonalen Phase ist.77 Dies ist jedoch 
unwahrscheinlich, da sowohl die die aus der Elektonenbeugung als auch die aus der 
Röntgendiffraktometrie erhaltenen Gitterkonstanten zeigen, dass diese Bindungslängen 
nahezu identisch sind. Wie in dieser Arbeit gezeigt, sind auch Annahmen zur Valenz 
von Fe und Co zur Berechnung von Ionenradien sehr schwierig, wenn nicht gar 
unmöglich. 
Betrachtet man die beiden Strukturen als Netzwerk von BO6-Oktaedern, ist das 
wichtigste Merkmal die Konnektivität dieser Struktureinheiten. Im kubischen BSCF 
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liegt ein Netzwerk von eckenverknüpften Oktaedern vor, die B-O-B-Bindungswinkel 
betragen 180° und der Abstand zwischen zwei B-Atomen beträgt gerade acub/2. Im 
hexagonalen Perovskiten sind die Oktaeder über die Flächen verknüpft, die B-O-B-
Bindungswinkel betragen ca. 68°, wodurch der kürzeste Abstand zwischen zwei B-
Atomen sich auf chex/2 verringert. Für die in dieser Arbeit ermittelten Gitterkonstanten 
der beiden Phasen erhält man so B-B-Abstände von ca. 4,0 A in der kubischen und ca. 
2,2 A in der hexagonalen Phase.  
 
4.4.1.7. Stabilitätsgrenzen von kubischem BSCF5582 
Da die Bildung der hexagonalen Phase sehr langsam abläuft, kann durch eine 
steile Temperaturrampe eine Temperatur angefahren werden, ohne dass die Bildung der 
neuen Phase in signifikanten Mengen erfolgt. Da das Sauerstoffuntergitter im kubischen 
Perovskiten jedoch nahezu instantan relaxiert, kann die Massenänderung beim 
Erreichen der Temperatur vollständig der Änderung der Sauerstoffnichtstöchiometrie δ 
zugeordnet werden.  
Durch die Temperatursprungmethode bei der TGA konnte durch anschließendes 
Equilibrieren bei Temperaturen, bei denen sich die hexagonale Phase bildet, die Bildung 
durch Massenänderung beobachtet werden. Lässt man die Probe jeweils für eine 
definierte Zeit bei einer Temperatur, kann man die beobachtete Massenänderung für 
diese Zeit als Funktion der Temperatur für verschiedene Partialdrücke auftragen. In 
Abbildung 4.33 ist jeweils die Änderung der Sauerstoffstöchiometrie ∆δ nach 4 h 
Haltezeit bei der jeweiligen Temperatur exemplarisch für zwei pO2 aufgetragen. Beide 
Kurven verlaufen durch ein Maximum das sich für den niedrigeren pO2 in Richtung 
tieferer Temperaturen verschiebt. Es ist wichtig, hier klar herauszustellen, dass aus 
diesen Daten keine kinetischen Informationen gewonnen werden können, da die 
Sauerstoffstöchiometrie sowohl der kubischen als auch der hexagonalen Phase von T 
und pO2 abhängig ist und diese Abhängigkeiten auch nicht zwangsläufig gleich sein 
müssen. Die y-Achse in dem Graphen ist also nur qualitativ zu betrachten. 
Trotzdem lassen sich aus der Auftragung schon erste Informationen gewinnen: 
Die rechte Flanke der Peaks (zu hohen Temperaturen hin) ist thermodynamisch 
kontrolliert, daher ist es verwunderlich, dass der Phasenumsatz (gemessen am ∆δ) nicht 
sofort mit dem Maximum beginnt, da mit der Temperatur die Reaktionsgeschwindigkeit 
steigt. Dass bei höheren Temperaturen als der des Maximums nun geringere scheinbare 
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Reaktionsumsätze ergeben, muss also einen anderen Grund haben. Der Grund hierfür ist 
klar in der Definition dieses „scheinbaren“ Umsatzes zu sehen: Da jeder Datenpunkt als 
Skalierungsfaktor für den Umsatz nach Gl. (4.11) die Gleichgewichtszusammensetzung 
( )∞=α tV hex,  hat, liegt diese Gleichgewichtszusammensetzung bei hohen Temperaturen 
wohl niedriger als die beim Maximum des Umsatzes.  
Auf der linken Flanke (zu niedrigen Temperaturen) erfolgt ein langsames 
Abflachen des scheinbaren Umsatzes, die Umwandlungsreaktion kommt also zum 
Erliegen. Hier ist wichtig zu erkennen, dass eine Reaktionsdauer von 4 h natürlich keine 
abschließende Aussage zulässt, ob sich an diesem Punkt keine oder nur sehr wenig bzw. 
langsam hexagonale Phase bildet. Man kann diese Seite jedoch unter den verschiedenen 
Datensätzen vergleichen und so sagen, dass die kinetische Kontrolle der kubischen 
Metastabilität bei hohen pO2 früher beginnt als bei niedrigen. 
 
 
Abbildung 4.33: Änderung der Gesamtsauerstoffstöchiometrie nach 4 h bei durch Bildung der 
hexagonalen Phase als Funktion der Temperatur für zwei ausgewählte pO2 
 
Trägt man alle Datensätze in einen Konturplot ein, dessen x-Achse die 
Temperatur und die y-Achse der Sauerstoffpartialdruck sind und der Wert ∆δ auf der 
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z-Achse als Falschfarben dargestellt wird, erhält man Abbildung 4.34. Bereiche in rot-
oranger Farbe zeigen keine signifikante Massenänderung während der Versuchszeit an, 
sind also einer rein kubischen Phase zuzuordnen. Zunächst einmal ist dort deutlich 
gemacht, dass bei einem pO2 unterhalb von 370 Pa in dem betrachteten 
Temperaturbereich keine Bildung der hexagonalen Phase durch Änderung der 
Sauerstoffstöchiometrie zu beobachten ist. Es könnte natürlich der Fall sein, dass die 
hexagonale und die kubische Phase exakt die gleiche Sauerstoffstöchiometrie haben, 
woraufhin man die Phasenumwandlung nicht mehr mit TGA beobachten könnte.  
 
 
Abbildung 4.34: Konturplot des Stabilitätsbereich von kubischem BSCF im T-pO2-Raum. Auf der Z-
Achse ist ∆δ aufgetragen. 
 
Des Weiteren lässt sich aus diesem Diagramm ablesen, dass die 
Stabilitätsgrenzen im Temperaturregime zu niedrigeren pO2 hin sich zu tieferen 
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Temperaturen verschieben. Es scheinen also der Sauerstoffpartialdruck, und damit der 
Gesamtsauerstoffgehalt im BSCF, einen Einfluss darauf zu haben, ob und bei welchen 
Temperaturen sich die hexagonale Phase bildet. Greift man die oberen und unteren 
Temperaturgrenzen für jeden gemessenen pO2 heraus, bei der keine Bildung der 
hexagonalen Phase mehr zu beobachten war, kann man eine Stabilitätsregion für 
BSCF5582 eingrenzen, wie in Abbildung 4.35 gezeigt. 
 
 
Abbildung 4.35: Stabilitätsgrenzen von BSCF5582 
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4.4.2. Zusammenfassung 
Durch zeitaufgelöste Bestimmung der sich bildenden Phasenanteile an 
hexagonaler Phase wurde festgestellt, dass es sich bei der Zersetzung des BSCF in 
einem bestimmten pO2- und T-Bereich um eine chemische Zersetzung in ein 
Gleichgewichtsgemisch von kubischer und hexagonaler Phase handelt. Mikroskopische 
Analysen zeigten, dass gegenüber der Ausgangszusammensetzung die hexagonale 
Phase Ba und Co angereichert, und die kubische Ba und Co verarmt ist. Damit lässt sich 
ein rudimentäres Phasendiagramm von BSCF5582 aufstellen, welches in Abbildung 
4.36 gezeigt ist. 
 
 
Abbildung 4.36: Phasendiagramm von BSCF 
 
Eine kinetische Analyse zeigt, dass sich die Zersetzungsreaktion mit einem 
modifizierten Avrami-Modell beschreiben lässt. Die aus der Anpassung erhaltenen 
kinetischen Daten zeigen keinen Einfluss der A-Platz-Stöchiometrie auf die kinetischen 
Parameter. Die mikroskopischen Analysen zeigen des Weiteren, dass sich die 
hexagonale Phase vornehmlich an den Korngrenzen bildet. 
Weitergehende kinetische Analysen durch DTG zeigen eine sehr hohe 
Aktivierungsenergie der Phasenumwandlung, was die Beteiligung von 
Kationenumverteilungen unterstreicht.  
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5. Zusammenfassung  
5.1. Sauerstoffstöchimoetrie und elektronische Struktur von 
BSCF 
In dieser Arbeit wurde anhand von Literaturwerten die Problematik bei der 
Bestimmung des Absolutwerts der Sauerstoffnichtstöchiometrie in BSCF aufgezeigt. 
Die Streuung der in der Literatur angegebenen Werte lässt sich auf das Fehlen eines 
zweifelsfrei bestimmbaren Referenzpunkts eingrenzen, diese Problematik ist dabei 
unabhängig von der Methode. Die Änderungen der Sauerstoffstöchiometrie als 
Funktion der Temperatur und der Zeit konnten jedoch durch zwei unabhängige 
Methoden gut dargestellt werden. Zusammen mit den Daten aus XAS wurde ein 
Bandstrukturmodell aufgestellt, um das Verhalten von BSCF bei Sauerstoffaustausch zu 
beschreiben. Es wurde dabei festgestellt, dass die Kompensation der durch den 
Sauerstoffausbau zurückgelassenen Ladung nicht nur durch die B-Kationen Co und Fe 
erreicht wird, sondern auch die Ladung von Sauerstoff sich während dieses Prozesses 
ändert. 
 
5.2. Strukturelle Eigenschaften von BSCF 
Die Phasenumwandlung zu einer hexagonalen Phase wurde untersucht und einer 
chemischen Zersetzung des Materials zugeordnet. Es wurde festgestellt, dass die 
Gleichgewichtszusammensetzung der beiden Phasen bei 800 °C ca. 1:1 beträgt. Die 
Kationenstöchiometrien ändern sich dabei im Verhältnis zum Ausgangsmaterial 
dahingehend, dass die kubische Phase Ba und Co verarmt, die hexagonale Ba und Co 
angereichert ist. Dies ist in Einklang mit der Erwartung, da Ba(Fe,Co)O3 im Gegensatz 
zum kubischen Sr(Fe,Co)O3 hexagonale Polytypen des Perovskits bevorzugt. 
Durch mikroskopische Analysen konnte gezeigt werden, dass sich die 
hexagonale Phase vornehmlich an den Korngrenzen bildet, die kinetischen Daten der 
Zersetzung unterstützen diesen Befund. 
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